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INTRODUCTION : Les enjeux économiques et industriels 
relatifs aux mémoires non volatiles 
Les mémoires non volatiles occupent aujourd’hui une place prépondérante dans 
l’industrie des « nouvelles » technologies. Les procédés, leur mise en œuvre, ainsi que les 
propriétés des matériaux jouent un rôle de premier plan dans la bataille que se livrent les 
industriels sur ce domaine. C’est pourquoi, être capable de proposer un procédé compatible 
avec l’industrie (donc moins couteux), d’élaborer des matériaux aux propriétés électriques ou 
optiques très différentes avec une installation unique, d’imaginer une solution fiable, 
consommant moins d’énergie, et plus compacte que les techniques actuelles, réponds à la 
demande toujours plus exigeante des industriels sur les mémoires non volatiles. 
Après des années de croissance, que ce soit en valeur ou en quantité, le marché 
français des biens technologiques ne cesse de reculer depuis deux ans, passant de 19,2 
milliards d’euros en 2007 à 18,6 milliards en 2008 (-3 %) et 17,8 milliards en 2009 (-4,2 %). 
La chute a pourtant été moins importante que prévue, Growth for Knowledge (GfK) tablant 
sur une baisse de 9 %.  
Ce recul en valeur est cependant lié à la baisse des prix. En effet, les ventes ont été 
incroyablement élevées en 2009. Il s’est ainsi écoulé 7,477 millions de télévisions (un record 
absolu), soit une augmentation de 25 % en à peine un an.  Selon GfK, l’année 2010 a battu un 
nouveau record en termes de ventes de télévisions, avec 8 millions d’unités vendues. 
Notamment grâce à la coupe du monde de football. Mais les autres produits ne sont pas en 
reste. Qu’il s’agisse des ordinateurs portables avec 4,6 millions d’unités, (+27 %) des 
smartphones avec 3,6 millions d’unités (+100 %) ou encore des appareils photo numériques 
(+19 %), l'activité dans ces secteurs explose. Et comme pour les télévisions, ces secteurs 
connaitront des niveaux de ventes jamais vus. Les prévisions de GfK sont ainsi les suivantes : 
6,4 millions de smartphones et 5,3 millions d’ordinateurs portables. 
De son côté, le SIMAVELEC, le syndicat des industries de matériels audiovisuels 
électroniques, a aussi noté cet écart important entre les très bonnes ventes et les mauvais 
résultats financiers. Les bas prix ont au moins permis de démocratiser certains produits note le 
syndicat.  
Dans ce contexte, il faut noter que les produits contenant ou susceptibles de contenir à 
l’avenir des dispositifs à mémoires non volatiles (NVM) ne souffrent pas de ce recul général. 
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En effet, pour ne prendre que le cas des smart phones, leur vente est en nette augmentation 
depuis des années et la tendance n’est pas prête de s’inverser. Ceux-ci contiennent au 
minimum un dispositif à mémoire non volatile et pour la plupart des modèles il est possible 
d’y ajouter une carte de type micro SD qui est aussi un dispositif à mémoire non volatile. 
Ainsi, malgré un fort recul de l’activité en général, une éventuelle perte de dynamisme des 
ventes de mémoire non volatiles n'est pas à craindre, au contraire, une augmentation de 
l'activité à moyen et long termes est tout à fait envisageable. Par exemple, on peut aujourd'hui 
noter des tendances nettes à remplacer des dispositifs de mémoire plus anciens : 
-Les bios des ordinateurs à pile sont aujourd’hui remplacés par des dispositifs à 
mémoire non volatiles. 
-Concernant les ordinateurs portables, la ROM du système d’exploitation est 
aujourd’hui stockée dans un dispositif NVM ce qui évite d’une part la gravure et donc le 
stockage d’un CD que les utilisateurs peuvent recommander à l’infini, et d’autre part permet 
une installation bien plus rapide que sur un support CD/DVD (dont les temps d’accès sont de 
l’ordre de la seconde pour une vitesse de lecture très faibles, en particulier sur une multitude 
de petits fichiers). 
-Pour ces mêmes raisons, les Solid State Drive (SSD) séduisent de plus en plus 
d’utilisateurs pour leur temps d’accès. Sans pour autant remplacer les disques durs 
magnétiques à plateaux (Hard Drive Disk HDD) qui sont encore utilisés pour le stockage de 
masse. Les HDD risquent, à brève échéance, d’être systématiquement accompagnés d’un 
disque dur SSD pour le stockage du système d’exploitation et des principaux programmes. 
Pour les configurations les plus exigeantes, il s’est imposé très rapidement comme la pièce 
qui améliore de manière très notable les performances d’un PC : presque plus de temps de 
chargement au lancement d’un programme, du système d’exploitation ou des chargements 
dans un jeu contre quelques secondes voire dizaines de secondes pour les HDD. La fin de 
l’année 2010 a vu naitre des disques durs hybrides qui résolvent en partie les problèmes de 
latence lié au swap (fichier d’échange, ou partition dédié pour les sytème LINUX). 
En fait, les disques durs magnétiques à plateaux résistent encore aujourd’hui aux SSD car leur 
prix au gigaoctet est bien plus faible. Au 2eme semestre 2010, un disque dur classique se 
vendait autour de 5 centimes le gigaoctet alors qu’un SSD se vendait autour de 2 euros le 
gigaoctet pour les moins onéreux.  
L’innovation se concentre logiquement (d’un point de vue économique) sur le domaine 
des mémoires non volatiles en proposant de plus en plus de technologie portable (PDA, 
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smartphones, e-reader, tablette numérique, etc...) 
Cependant, la technologie flash qui domine aujourd’hui le marché devra être 
remplacée. Les batailles se livrent sur les terrains suivants : 
-Compatibilité avec les procèdes de fabrication actuels : 
Les investissements dans les procédés permettant la fabrication de mémoires non volatiles par 
les industriels ne sont pas une donnée négligeable. Si une partie ou la totalité des installations 
est compatible avec une amélioration nette des propriétés des mémoires non volatiles, le 
passage se fera facilement. Au contraire, si de lourds investissements sont à prévoir, il se peut 
que l’hésitation dure le temps que la concurrence s’y mette ou qu’une nouvelle technologie 
soit mise à jour. 
-Rendre le produit de plus en plus compact (densité d’intégration) : 
C’est le défi constant depuis les débuts de la microélectronique : la miniaturisation. Les 
avantages d’une meilleure densité d’intégration ne sont pas sujets à débat. 
-La consommation : 
La plupart des dispositifs à mémoire non volatiles sont intégrés dans des technologies 
portatives. La consommation est donc un élément clef pour convaincre les industriels 
d’intégrer une nouvelle technologie dans les produits actuellement distribués. 
-Les temps de lecture, d’écriture et d’effacement : 
Le temps de lecture est un avantage important présenté par les mémoires non volatiles 
par rapport aux dispositifs de stockage classiques (HDD, CD, DVD, clé USB, carte SD, micro 
SD…) qui utilisent de nombreuses pièces mécaniques de grande précision. 
Le temps d'accès et de lecture écriture sont en passe de redevenir un enjeu primordial pour les 
mémoires non volatiles. Jusqu’à présent le débit en Mo/s était généralement limité par le port 
USB lui-même, donc limité pour pratiquement tous les périphériques. Aujourd'hui, l’USB 3.0 
et certains périphériques SATA remplace en partie l’USB 2.0 sur les nouveaux modèles de 
cartes mères et des cartes filles sont déjà disponibles. Ainsi, le temps accès, les tensions, les 
temps de l’écriture et d’écriture redeviennent des arguments de vente car à nouveaux, le débit 
(Mo/s), valeur de référence pour les néophytes, aura une influence directe sur l’utilisation 
d’un périphérique sur port USB. Il n’y a donc plus aucune raison que le débit ne redevienne 
pas un argument marketing, en particulier pour les périphériques de stockage amovibles. 
-La fiabilité : 
Primordiale, personne ne veut voir ses données perdues. L’enjeu est important et aucun risque 
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ne sera pris par le monde industriel sur ce point. 
Les constructeurs ont un intérêt grandissant pour le marché des mémoires non 
volatiles. De nombreux constructeurs de DDRAM et de disques durs se sont lancé dans la 
production de SDD : A-Data, Corsair, Crucial, G.Skill, Intel, Kingston, OCZ, Patriot, 
Samsung, Western Digital. Pour exemple, depuis 2011, OCZ, pourtant reconnue par les 
utilisateurs dans ce domaine, a abandonné le marché de la DRAM pour se concentrer sur les 
SSD et les alimentations. La vente de SSD représentait pour cette marque 78% de son chiffre 
d’affaire fin 2010.  
Une guerre technologique se livre donc dans le domaine qui a vu un grand nombre de 
modèles innovants. Entre le deuxième semestre 2009 et fin 2010, la finesse de gravure est 
passée de 139 nm à 34nm. 
Les nanocristaux de silicium sont de sérieux candidats pour le remplacement des 
grilles flottantes dans les dispositifs actuels. Ils s’inscrivent dans le souhait de diminuer la 
densité d’intégration et la consommation des dispositifs à mémoire non volatiles tout en 
garantissant une fiabilité équivalente voire supérieure aux dispositifs proposés actuellement. 
Ce manuscrit de thèse s'attachera dans un premier temps à faire l’état de l’art des 
mémoires non volatiles. Cette partie sera ainsi consacrée aux technologies passées et actuelles 
puis aux mémoires à nanocristaux en tant que candidat à leur remplacement. Suivra la 
description des techniques expérimentales mises en œuvre pour la caractérisation des 
matériaux élaborés durant ces trois années. Dans ce chapitre, l’intérêt propre à chaque 
technique dans le cadre de notre étude sera mis en avant. Le chapitre suivant s’intéresse à 
l’élaboration de couches fines pour fabriquer des MOS. Il abordera dans un premier temps les 
techniques permettant le dépôt de nanostructures de silicium pour se consacrer dans un second 
temps au dépôt CVD (Chemical Vapor Deposition) et en particulier à la description du 
réacteur PPECVD (Pulsed Plasma Enhanced CVD) du LAPLACE. Nous terminerons ce 
chapitre en s’attachant à la description des différentes étapes d’élaboration d’un dispositif 
mémoire. Nous nous concentrerons ensuite sur les études structurales, et discuterons en détail 
des phénomènes de nucléation et de l’oxydation, principaux effets des traitements thermiques 
que subissent les échantillons. Enfin, les caractérisations électriques des matériaux élaborés 





CHAPITRE 1 : Les mémoires non volatiles 
Ce chapitre va nous permettre d'appréhender dans un premier temps les différents 
types de mémoires d’hier à aujourd’hui. Nous pourrons ensuite faire l’état de l’art des 
mémoires non volatiles pour finalement se concentrer sur les « mémoires flash avancées » et 
notamment les mémoires à nanocristaux enrobées dans une couche isolante. Ces bases nous 
permettront de discuter de l'intérêt des mémoires à nanocristaux de silicium. Cet état de l’art 
étant fait, nous pourrons nous attacher aux attentes des industriels dans le domaine. 
Tout d’abord, il est nécessaire de définir la mémoire volatile et non volatiles aussi 
appelées mémoire vive et mémoire morte. La figure suivante est une classification des 














Figure 1-1 : Classification (sous forme arborescente) des différents types de mémoires 
 
Par convention, on divise les mémoires en deux sous catégories : 
- Les mémoires volatiles, les RAMs (Random Acces Memory) sont très rapides à 
l’accès et à l’écriture mais ne gardent pas l’information (à moins d’y réinscrire en permanence 











la rétention de l’information. C’est pourquoi elles sont qualifiées de volatiles. On y distingue 
les SDRAM (Static Random Acces Memory) dans laquelle l’information reste stockée tant 
que l’alimentation électrique n’est pas coupée, des DRAM (Dynamic Random-Access 
Memory) ou plus particulièrement aujourd’hui les DDSDRAM (Double Data Rate 
Synchronous Dynamic Random Access Memory) pour lesquelles l’information est stockée 
sous forme de charges qui se dissipent avec le temps. Ce dernier type de mémoire nécessite 
donc un rafraichissement de l’information même lors qu’elle est alimentée. 
- La mémoire non volatile ou ROM (Read Only Memory qui signifie mémoire en 
lecture seule) est plus lente à la lecture comme à l’écriture comparée à la mémoire volatile. 
Par opposition à la mémoire volatile, ce type de mémoire est capable de conserver les données 
qui y sont inscrites, même en l’absence de courant électrique. C’est de ce type de mémoire 
dont cette thèse fait l’objet, c’est pourquoi nous allons nous attacher à décrire les différentes 
sous-catégories de mémoires non volatiles. 
 
I - Les différents types de mémoires non volatiles 
ROM (Read-Only Memory) : pouvant prêter à confusion, cette première sous-
catégorie de ROM porte le nom de la catégorie elle-même. Il s’agit dans ce cas d’un support 
dont le contenu est défini lors de la fabrication. On y inscrit donc les données de manière 
irréversible. 
PROM (Programmable Read Only Memory) : ce type de mémoire est programmable 
par l’utilisateur, mais une seule fois en raison du moyen de stockage : les données sont 
stockées par des fusibles que l’on laisse intact ou que l’on grille afin de coder en binaire les 
informations à stoker. Griller un fusible étant irréversible, il est impossible de reprogrammer 
le support. Ce type de mémoire morte est évidemment obsolète. 
EPROM (Erasable Programmable Read Only Memory) : ces mémoires sont effaçables 
et programmables par l’utilisateur. Comme l’effacement se fait en plaçant la mémoire dans 
une machine spéciale, la mémoire doit être amovible. Par exemple, dans le cas des UVPROM 
(Ultra-Violet PROM), on procède à l’effacement des données en plaçant le support dans une 
chambre à ultraviolet ce qui a pour effet de le formater. Ce type de mémoire n’est plus produit 
à l’heure actuelle du fait de la facilité d’utilisation des mémoires Flash qui fait partie des 
EEPROM. 
EEPROM (Electrically Erasable Programmable Read Only Memory) : ce sont des 
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mémoires effaçables et programmables par l’utilisateur. Elles sont plus faciles à effacer que 
les EPROM car elles sont effaçables électriquement donc sans manipulation physique. C’est 
dans cette catégorie que dominent les mémoires de type Flash.  
 
II - La mémoire flash 
II.1 - Intérêt 
La plupart des appareillages contenant des mémoires de type non volatiles sont 
portatifs. Ce sont donc des dispositifs fonctionnant sous batteries. Ceci explique la volonté 
des industriels à produire des dispositifs de mémoires consommant le moins possible. Dans le 
cadre de systèmes portatifs, il est tout aussi important d’avoir des dispositifs les plus petits et 
les plus légers possibles ; ainsi il semble raisonnable de vouloir diminuer les tailles de ces 
dispositifs. De plus, la consommation est un élément clé, et c'est ici le grand avantage des 
mémoires non volatiles de type flash qui garantissent l'effet mémoire en absence 
d'alimentation électrique. Enfin, toujours dans un souci de portabilité, ce type de mémoire est 
résistant aux chocs contrairement aux mémoires non volatiles des Hard Drive Disk (HDD, les 
disques durs magnétiques à plateaux) qui sont eux très fragiles à cause de leurs nombreuses 
pièces mécaniques d'une grande précision. 
 La mémoire flash est une mémoire de masse à semi-conducteurs ré-inscriptibles, c'est-
à-dire une mémoire possédant les caractéristiques d'une mémoire vive mais dont les données 
ne disparaissent pas lors d'une mise hors tension. Ainsi, la mémoire flash stocke les bits de 
données dans des cellules de mémoire, mais les données sont conservées en mémoire lorsque 
l'alimentation électrique est coupée. 
La mémoire flash est un type d'EEPROM (Electricaly Erasable Programmable Read 
Only Memory) qui permet la modification de plusieurs espaces mémoires en une seule 
opération. La mémoire flash est donc (d'autant) plus rapide lors (que) le système doit écrire à 
plusieurs endroits en même temps. 
 
II.2 - Structure d’une cellule de mémoire flash  
Concrètement la Flash est une mémoire non volatile à grille flottante en couche 
continue (fig. 1-2). En effet, la mémoire flash utilise comme cellule de base un transistor 
MOS possédant une grille flottante enfouie au milieu de l'oxyde de grille, entre le canal et la 
grille. Dans chaque cellule peut être stocké un bit d'information grâce au piégeage d'électrons 
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dans la grille flottante d’un MOSFET. Deux mécanismes sont utilisés pour faire traverser 
l'oxyde aux électrons : l'injection d'électrons chauds pour les flash NOR, l’injection Fowler-
Nordheim pour les flash NAND. L’injection est obtenue en appliquant une certaine tension 
sur la grille de contrôle. Lorsque la grille flottante est déchargée, on est à l’état « 0 », 











Figure 1-2 : Coupe schématique d’une mémoire à grille flottante. 
 
Les mémoires Flash sont une variété de mémoire EEPROM rapide et effaçable par 
secteur complet, et non par case individuelle. On trouve plusieurs interfaces pour les adresser, 
série (24cxx) commandées par bus I2C, SPI, … ou parallèles (29cxx), en 8/16/32 bits et 
même, plus récemment, en 48 bits. C'est ce type de mémoire qui est utilisé dans les BIOS des 
cartes mères et dans des cartes électroniques où elles enregistrent des informations inhérentes 
à la carte comme l'adresse MAC, le nom du constructeur ou le type de produit. Elles servent 
également dans les cartes mémoires SD (SanDisk), USB (Universal Serial Bus) et 
CompactFlash et aujourd’hui dans les SSD (Solid State Drive) en utilisant notamment des 
mémoires multi-niveaux, c'est-à-dire à différents niveaux de charges. Ces multiples niveaux 
de charges sont autant de bits pour enregistrer des informations, ce qui augmente la densité 
d’intégration. On appelle ces mémoires des Flash MLC pour Multi Level Cell par opposition 
aux mémoires à niveau unique appelées Flash SLC pour Single Level Cell. 
La technique flash se décline sous deux principales formes : flash NOR et NAND. 
Elles tirent leur nom respectif des portes logiques matérialisant les opérateurs booléens "NON 














II.3 - Différents types de mémoires flash 
II.3.a - La flash NOR 
Les temps d'effacement et d'écriture sont longs, mais elle possède une interface 
d'adressage permettant un accès aléatoire quelle que soit sa position. Contrairement aux 
mémoires traditionnelles SRAM ou ROM, une flash NOR est adressée de façon linéaire afin 
de permettre l'exécution directe d'un code, XIP (eXecute In Place). Adaptée à l'enregistrement 
de données informatiques rarement mises à jour, la vocation première des flash NOR était les 
BIOS PC. Elle peut supporter de 10 000 à 100 000 cycles d'effacements. Son principal marché 
aujourd’hui est la téléphonie mobile et la navigation par GPS où la flash NOR sert au 
stockage et à l’exécution du système d’exploitation. Du fait de sa densité d’intégration 
moindre et de son coût plus élevé, la flash NOR ne représente qu’une faible partie du marché 
de la mémoire flash. 
 
II.3.b - La flash NAND 
Développée par Toshiba en 1989, elle est plus rapide à l'effacement et à l'écriture, elle 
offre une plus grande densité (augmentée de 40% par rapport à une mémoire flash de type 
NOR) et une durée de vie dix fois plus importante. Toutefois, son interface d'entrée/sortie 
n'autorise que l'accès séquentiel aux données. Elle est donc utilisée pour le stockage 
d'informations. Plus dense et moins chère à produire, la NAND a logiquement remplacé la 
NOR dans les appareils servant à stocker de grandes quantités de données.  
L'écriture et l'effacement des données dans une mémoire Flash (on parle de 
programmation) s'effectuent par l'application de différentes tensions aux points d'entrée de la 
cellule. Ces opérations soumettent la grille flottante à rude épreuve. On estime en effet qu'une 
mémoire Flash peut supporter jusqu'à 100 000 écritures et effacements, selon la qualité de 
l'oxyde utilisée pour la grille ; c'est pourquoi il existe des systèmes de fichiers spécialement 
conçus pour la mémoire flash (JFFS, JFFS2, YAFFS, UBIFS). Ils permettent, entre autres, 
d'éviter la réécriture répétée sur une même zone, ceci afin de prolonger la durée de vie de la 
mémoire flash. En revanche, dans les applications exigeantes (ce qui est le cas des SSD), le 
matériel intègre directement un contrôleur implémentant des algorithmes de « wear 
levelling » (gestion de niveau d'usure des clusters) chargés de répartir les écritures de manière 
uniforme sur l'ensemble de la mémoire flash. Ces techniques permettent d'améliorer 
significativement la durée de vie de ces supports, et ceci est d'autant plus vrai que la capacité 
14 
 
totale du support devient grande (l'usure est alors en effet mieux répartie). 
Enfin, la principale limitation de ce type de mémoire est l'épaisseur d'oxyde tunnel 
nécessaire pour éviter les fuites (de l'ordre de 7-8 nm). En dessous de cette valeur, les courants 
de fuites sont trop importants et la rétention de l'information n'est plus garantie. 
 
II.3.c - La Flash NAND SLC et MLC 
Il existe en réalité deux types de mémoire flash NAND : la SLC (Single Level Cell), 
dans laquelle chaque cellule élémentaire peut stocker un seul bit (deux niveaux de charge, 0 
ou 1) et la MLC (Multi Level Cell), dans laquelle les cellules peuvent stocker plusieurs bits 
(le plus souvent, 2 bits : 4 niveaux de charge : 00 01 11 10, mais parfois 3 bits : 8 niveaux de 
charge : 000 001 011 110 111 101 101 100, dans les MLC "X3" introduites fin 2009). 
Le stockage de plusieurs bits par cellule permet de diminuer fortement le coût de 
fabrication, puisque la densité d’intégration est bien meilleure dans un stockage à plusieurs 
bits par cellule. En revanche, cela dégrade les performances, surtout en écriture, et réduit 
grandement la durée de vie des cellules (sur des mémoires en technologie 50 nm et 45 nm, on 
passe de 100 000 cycles écriture/effacement en SLC à 10 000 en MLC, soit une robustesse 
divisée par 10). 
La majorité des SSD grand public utilisent de la mémoire MLC, tandis que la mémoire 
SLC se retrouve dans les SSD destinées aux entreprises et aux serveurs, ce qui crée le 
problème principal de la SSD du grand public : la limite des cycles d'écriture. 
 
II.4 - Les limitations des mémoires Flash 
Le souci principal des industriels est la fabrication de cellules mémoires à faible 
coût/bit et à densité d'intégration élevée. Il s’agit d’un véritable défi avec la miniaturisation 
incessante des cellules mémoires et les spécifications de plus en plus contraignantes imposées 
par la Roadmap des semiconducteurs (ITRS). Ainsi, les recommandations de l’ITRS, Edition 
2007 requièrent une endurance de 106 cycles et des temps de rétention de 10 à 20 ans. Outre 
des obstacles technologiques, en lithographie par exemple, qui entravent la réduction de la 
taille de cellules, la miniaturisation entraîne l'apparition de phénomènes quantiques liés à la 
taille nanométrique même des objets. Que ce soit pour les mémoires de type NOR ou celles de 
type NAND, la principale limitation est liée à la réduction de l’épaisseur de l’oxyde tunnel (4 
à 5 nm), qui est à l’origine de courants de fuite et donc de la dégradation des caractéristiques 
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de rétention. A cette limitation s’ajoutent aussi les défauts (les fameux SILC pour Stress 
Induced Leakage Current) créés dans l’oxyde tunnel lors du « cyclage » de la mémoire, qui 
diminue la rétention et la fiabilité des cellules mémoires.  
Il va donc falloir procéder à des changements profonds pour surmonter les difficultés 
liées à la miniaturisation pour des longueurs de grille en dessous de 0,1 µm. Il s’agit tout 
d’abord des mémoires de type « flash avancées » pour lesquelles l’architecture basée sur le 
MOS est conservée mais le stockage a lieu dans des pièges discrets dans l’oxyde de grille du 
MOS. Ce type de mémoires sera décrit plus loin et devrait permettre d’atteindre le nœud 
technologique 70 nm voire 20 nm. Par ailleurs, de nouveaux concepts sont également 
proposés pour remplacer les mémoires flash. Ce sont ces solutions alternatives que nous 
allons décrire en premier, avant de décrire plus en détail les mémoires « Flash avancées ». 
 
III - Les solutions alternatives (autres mémoires non volatiles) 
Plusieurs types de mémoires non volatiles sont en cours d’étude. On peut citer parmi 
elles les mémoires résistives (ReRAM), les mémoires à changement de phase (PCRAM), les 
mémoires ferroélectriques (FeRAM) et les mémoires Magréto-résistives (MRAM).  
III.1 - Les mémoires résistives (ReRAM) 
La ReRAM ou RRAM (Resistive Random Access Memory) est une mémoire non 
volatile étudiée à la fois dans l’industrie (Fujitsu, Sharp et Samsung) et par bon nombre de 
laboratoires [Waser09]. Elle comporte une structure pouvant exister dans 2 états, présentant 
des résistances électriques différentes. Le passage de l'un à l'autre s'opère en appliquant une 
certaine tension aux bornes de cette résistance (écriture). La mesure de la résistance indique 
l'état de la mémoire (lecture). Plusieurs matériaux ont été testés, dont des oxydes métalliques 
(Ni, Ti...) ainsi que des matériaux céramiques ferroélectriques. Quel que soit le matériau, le 
principe reste le même : à l'écriture, pour une tension suffisamment élevée, il se forme dans le 
substrat une structure en forme de filament de faible résistance électrique. Une tension plus 
forte parvient à briser ce filament et la résistance électrique augmente (de 2 ordres de 
grandeur). La ReRAM présente par rapport à la mémoire Flash un plus grand potentiel de 
miniaturisation ainsi qu’une consommation moindre. 
 
III.2 - Les mémoires à changement de phase (PCRAM) 
Partageant avec la mémoire flash les mêmes caractéristiques de non volatilité, la 
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mémoire à changement de phase est bien plus rapide (programmation de l’ordre de la ns !) 
moins coûteuse en énergie et offre une meilleure durée de vie (endurance). Cette nouvelle 
technologie de mémoire exploite la propriété qu’ont certains matériaux « chalcogénures » 
d’être réversibles entre deux états stables : un état amorphe avec une résistance électrique 
élevée et un état cristallin avec une résistance basse, en chauffant le matériau de manière 
appropriée. Une cellule mémoire réalisée dans cette nouvelle technologie se compose 
principalement d’une résistance variable formée par le matériau chalcogénure et son petit 
élément chauffant et d’un transistor utilisé en mode lecture/écriture. D’importants 
développements ainsi que plusieurs démonstrations de prototypes ont récemment été réalisés 
dans le domaine des PCRAM mais il reste des problèmes à résoudre selon l’application visée 
[Lee08]. Les principaux points concernent la réduction du courant de programmation, la 
cyclabilité et la fiabilité des cellules mémoires. Ces spécifications sont difficiles à satisfaire et 
nécessitent une meilleure compréhension des phénomènes physiques mis en jeu ainsi que le 
développement de nouveaux matériaux à changement de phase prenant en compte leur 
interaction avec les matériaux environnants.  
 
III.3 - Les mémoires ferro-électriques (FeRAM) 
La mémoire ferro-électrique utilise des matériaux ferro-électriques pour retenir les 
données [Rena09]. Il peut s’agir soit de perovskites (PZT) pour Pb(TixZr1-x)O3 soit d’un 
alliage de Strontium Bismuth-Tantale (SBT). La céramique PZT est formée d’amas cristallins 
qui jouent le rôle de dipôles électriques. L’écriture est obtenue par polarisation de la grille du 
condensateur ferroélectrique qui induit l’alignement de ces dipôles par rapport au champ 
électrique. L’effacement, comme dans le cas d’une mémoire flash conventionnelle, s’obtient 
en appliquant une polarisation inverse sur la grille. La lecture se fait en forçant la cellule à 
prendre un état donné (par exemple l’état « 0 », effacé). Si la cellule était déjà à l’état « 0 », 
alors rien ne se produit. Par contre, si la cellule était à l’état « 1 », les dipôles vont se 
réorienter et créer une pulsation de courant détectable, qui indiquera le changement 
d’orientation, et par extension, l’état de la cellule. Cette opération de lecture est destructive 
puisse qu’elle force la cellule à passer dans un état prédéfini. La réinscription des données 
après lecture est donc indispensable pour garantir l’effet mémoire. Par rapport à une mémoire 
flash, elle consomme moins d’énergie et est plus endurante. Ce type de mémoire souffre 
cependant de « fatigue » au changement d’état après un certain nombre de cycles et reste 





III.4 - Mémoires Magnéto-résistives (MRAM) 
Les mémoires magnéto-résistives utilisent le spin des électrons pour stocker des 
informations [Tehrani00]. Dans un matériau ferromagnétique, le spin des électrons s’aligne 
dans la direction de la polarisation. En appliquant un champ magnétique, il est donc possible 
de modifier la polarisation du matériau ferromagnétique, permettant l’orientation magnétique 
du matériau de coder l’information. La lecture se fait par la comparaison de l’orientation 
magnétique entre deux couches ferromagnétiques séparées par un oxyde (généralement 
Al2O3) qui joue le rôle de jonction tunnel. La résistance tunnel est plus faible lorsque 
l’orientation magnétique est parallèle par rapport à la configuration antiparallèle. Dans le cas 
de mémoires basées sur des matériaux ferromagnétiques, le stockage de l’information ne 
donne pas lieu à un transport de charge, ce qui permet au dispositif de fonctionner avec des 
tensions et des temps d’écriture extrêmement faibles pour une endurance et une rétention très 
élevée. La limitation principale des MRAM est la densité d’intégration.  
 
IV - Les Flash avancées 
Par « Flash » avancées, on entend les évolutions des mémoires flash traditionnelles 
basées sur le transistor MOS à grille flottante. On distingue deux alternatives pour remplacer 
la grille flottante en poly-Si. La première consiste à utiliser une couche remplie de pièges 
discrets ; c’est le principe des SONOS. La seconde consiste à utiliser des nanocristaux comme 
centres de stockage de charge. Nous allons décrire ces 2 concepts et en particulier celui des 
mémoires à nanocristaux, qui est au centre de ce travail de thèse.  
 
IV.1 - Les mémoires SONOS 
Dans le cas du SONOS (Silicon-Silicon Oxide- Silicon Nitride- Oxide Silicon) (fig. 1-
3), la grille flottante en polysilicium est remplacée par une couche de Si3N4. Le concept de 
mémoire SONOS est apparu dans les années 60 et il fut abandonné dans les années 80 à cause 
des problèmes technologiques engendrés par la réalisation de ce genre de dispositif. Mais les 
progrès effectués ces vingt dernières années au niveau des processus de fabrication, et 
notamment avec la fulgurante ascension de la technologie CMOS, leur ont permis de renaître 
de leurs cendres [White00]. Une propriété intrinsèque du nitrure de silicium est en effet de 
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pouvoir piéger les électrons dans les défauts qu’il contient. Comme dans le cas de la grille 
flottante en polysilicium, la charge négative emmagasinée dans la couche de nitrure va 
accroître la tension de seuil VT du transistor. Le transfert des électrons du canal vers la 
couche de SiN peut se faire soit par injection des porteurs chauds au dessus de la barrière 
d’énergie soit par tunnel Fowler-Nordheim à travers la barrière d’énergie. Inversement, en 
appliquant une tension négative sur la grille de contrôle les électrons sont expulsés de la 
couche de nitrure ce qui entraîne une diminution de la tension seuil. Le défaut majeur des 
SONOS est un phénomène de saturation à l’effacement: certaines charges piégées dans la 
couche de nitrure résistent à l’injection de trous chauds après un certain nombre de cycles 
d’écriture. Le temps de rétention souffre ainsi directement de ce phénomène de piégeage 
irréversible. Plus récemment, l’oxyde tunnel et/ou l’oxyde de contrôle en silice ont été 
remplacés par un matériau « high-κ » (à forte constante diélectrique). C’est le cas par exemple 
des SHINOS (Silicon-High-κ-Silicon Nitride- Silicon Oxide) et des TANOS 
(TaN/Al2O3/Si3N4/SiO2/p-Si). Comme nous le verrons plus loin dans le cas des mémoires à 
nanocristaux, l’utilisation d’un matériau high-κ bénéficie au dispositif en termes de temps de 
rétention et de vitesse de programmation. 
 
Figure 1-3 : Coupe schématique d’une mémoire SONOS 
 
IV.2- Les mémoires à nanocristaux  
L’idée de substituer la grille flottante en polysilicium par une couche de nanoparticules 
de Si dans la structure de base des mémoires Flash fut introduite par Yano en 1993 [Yano93]. 
En 1995, Tiwari et col. [Tiwari96] ont proposé à leur tour de remplacer la grille flottante en 
polysilicium par une couche diélectrique contenant des nanocristaux de silicium.  
Le principe de fonctionnement est identique à celui des mémoires à grille flottante en 
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polysilicium. L’écriture se fait par l’injection d’électrons ou de trous au travers de l’oxyde par 
effet tunnel direct ou tunnel Fowler-Nordheim en appliquant une tension sur l’électrode de 
grille. L’application d’une tension opposée à la tension d’écriture permet l’effacement. Une 
fois les électrons ou les trous stockés dans les nanocristaux, la tension de seuil du transistor 
est modifiée, ce qui permet la lecture de l’information à travers la mesure du courant de drain 
IDS. Le schéma de principe d’une mémoire à nanocristaux est montré sur la figure 1-4.  
Ce type de mémoires offre une possibilité de stockage avec un maintien de la charge 
plus stable. En effet, dans le cas d’une grille flottante en polysilicium, si le moindre court-
circuit entre le substrat et la couche de polysilicium est possible, alors la rétention n’est plus 
garantie car toute la charge s'écoule à travers ce contact. Dans le cas de nanocristaux, le 
principal intérêt réside dans le fait qu’ils sont spatialement distribués dans la couche et donc 
isolés électriquement les un des autres par la matrice. Ceci permet donc de limiter les fuites 
aux zones en court-circuit, les autres cristaux garantissant toujours la rétention (Fig. 1-4). Les 
fuites peuvent survenir suite à la création d’un défaut dans l’oxyde tunnel ou d’un défaut dans 
l’oxyde de contrôle. Comme expliqué plus haut, ces défauts sont le plus souvent créés par 
vieillissement de l’oxyde à la suite de cycles de lecture/écriture répétés en particulier dans le 
cas d’injection FN ou d’électrons chauds. 
L’utilisation de nanocristaux possède un autre avantage non négligeable : elle permet 
de réduire l’épaisseur de la couche d’oxyde, les nanocristaux étant moins vulnérables à la 
présence de défauts dans l’oxyde. Dans les mémoires à nanocristaux, l'épaisseur de l'oxyde 
tunnel peut donc être réduite typiquement de 8 nm à 4 nm sans qu’il y ait dégradation des 
propriétés de rétention. Grâce à la diminution de l'épaisseur de l'oxyde tunnel, les tensions 
d'écriture/effacement sont plus faibles, les vitesses de programmation plus grandes et la 
puissance consommée plus faible. Les interférences entre cellules mémoires (« cross-over ») 





Figure 1-4 : Cellule de base d’une mémoire à nanocristaux 
Les nanocristaux constituant les éléments de stockage de charges dans les mémoires 
non volatiles peuvent être de nature semiconductrice (Si ou Ge) ou de nature métallique 
même si le matériau le plus utilisé est de type semiconducteur du fait de sa compatibilité avec 
la technologie CMOS. Initialement, l’oxyde de grille enrobant ces derniers était la silice mais 
depuis 5 ans, et l’intégration des matériaux high-κ dans les MOS ultimes, de nombreux 
travaux concernent des mémoires à nanocristaux utilisant ces diélectriques à forte 
permittivité. Changer la nature du diélectrique tout comme changer la nature du nanocristal 
permet de faire de l’ingénierie de bandes pour, en principe, améliorer à la fois la rétention et 
les vitesses d’écriture. Nous allons détailler dans ce qui suit ces différentes options 
rencontrées dans la littérature. 
 
IV.2.a - Les mémoires à nanocristaux « classiques » : nanocristaux de Si dans une 
matrice de SiO2 mince 
Il s’agit de l’option la plus étudiée. Les techniques de fabrication des nanocristaux de 
Si enrobés dans des couches micnces de silice sont généralement des techniques de dépôt type 
CVD ou de pulvérisation et d’implantation ionique. Elles sont décrites plus en détail dans le 
chapitre 3. Les études électriques concernant ce type de système sont nombreuses [Tiwari95, 
DeSalvo99, Normand04, Shalchian05] et des mémoires intégrant des nanocristaux ont même 
été réalisées dans l’industrie par ST Microelectronics [Gerardi02] et par ATMEL [Jacob08]. 
Dans ce type de structures, des fenêtres mémoire de l’ordre de quelques volts (entre 2 et 3 V) 
sont obtenues pour des tensions de programmation inférieures à 10V, des temps de 
programmation variant de quelques dizaines de µs à quelques ms et des rétentions d’une 
dizaine d’années. Il est cependant difficile d’obtenir à la fois, avec ce système, des vitesses de 
programmation rapides et des temps de rétention long, ces deux caractéristiques dépendant 
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d’un seul et même paramètre, la barrière tunnel.  
Afin d’améliorer ces caractéristiques et en particulier d’augmenter la vitesse de 
programmation sans détériorer pour autant la rétention, plusieurs solutions sont à l’étude, 
toutes basées sur une ingénierie de la structure de bande de l’ensemble oxyde de 
contrôle/nanocristaux/oxyde tunnel/canal (susbtrat de Si).  
 
IV.2.b - Ingénierie de bande en changeant la nature des nanocristaux (et leur affinité 
électronique) 
Les mémoires à nanocristaux de Ge ont été proposées dès 1998 [King98]. Le Ge a la 
même affinité électronique que le Si [Hocevar08]. Le décalage des bandes de conduction 
entre le nanocristal et la barrière d’oxyde qui l’environne sera donc le même et le puits de 
potentiel serait identique, que l’on utilise du Ge ou du Si. On n’aura donc aucun effet sur la 
rétention des électrons en remplaçant le Si par du Ge [Kanoun04]. Si le gap du Ge massif est 
plus petit que celui du Si (0.66 eV au lieu de 1 eV), les effets de confinement sont plus forts 
pour le Ge. Or le confinement quantique influence les conditions de rétention de charge dans 
les nanocristaux car les états fortement confinés des porteurs se trouvent à une énergie plus 
haute que le bord de la bande de conduction du substrat de silicium et devraient donc faciliter 
le passage par effet tunnel vers le substrat. L'intérêt majeur du Ge par rapport au Si vient en 
fait de la hauteur de barrière des trous plus importante que celle du Si [Hocevar08]. Le temps 
de rétention des trous dans une mémoire à nanocristaux est donc amélioré. Par ailleurs, à 
cause de la masse effective des trous plus élevée, les vitesses de programmation 
(écriture/rétention) augmentent. 
Des mémoires à base de nanocristaux de Ge ont été fabriquées par LPCVD 
[Kanoun04], par Epitaxie à Jets Moléculaires [Kanjilal03], par co-pulvérisation de Ge et de 
SiO2 [Choi02] ou par Faisceau d’Ions Focalisés (FIB) [Berbezier03]. Les travaux de Kanoun 
et al. ont montré qu’effectivement, dans ce type de système, les électrons se déchargeaient 
plus vite que les trous donnant lieu à des temps de rétention plus courts pour les premiers 
[Kanoun04]. Cependant, d’un point de vue du matériau, le Ge est une espèce qui diffuse 
beaucoup plus vite que le Si dans SiO2 [Duguay06], ce qui peut poser de vrais problèmes de 
synthèse. 
 De nombreux travaux dans la littérature concernent également les mémoires à 
nanocristaux métalliques. Le travail de sortie des métaux est généralement élevé (autour de 
4,5 eV, voir Fig. 1-5), ce qui confère aux électrons un confinement spatial plus important que 
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dans le Si ou le Ge. Par ailleurs, la quantification des niveaux électroniques est supprimée 
dans les nanostructures métalliques, le travail de sortie reste quasiment inchangé par rapport 
au matériau massif et la densité d'états est élevée. Par conséquent, le nombre d'électrons 
pouvant être stockés est plus élevé que dans les nanocristaux semiconducteurs. De nombreux 
métaux ont été étudiés pour des applications mémoires non volatiles comme par exemple le 
Pt, l’Ag, le Ni et l’Au [Liu02, Lee05, Kolliopoulou03, Tsoukalas05]. D’un point de vue des 
performances électriques, [Liu02] ont montré que les mémoires à nanocristaux métalliques 
présentaient de meilleures propriétés de rétention des électrons par rapport à celles utilisant 
des nanocristaux semiconducteurs ainsi qu’un décalage de tension seuil plus important. Les 
nanoparticules métalliques présentent cependant l’inconvénient majeur de ne pas être 
compatibles, dans leur grande majorité avec la technologie Si d’une part et d’avoir des 
coefficients de diffusion élevés dans la silice d’autre part, ce qui complique leur synthèse.  
Par ailleurs, il est à noter que d’autres types de nanoparticules, cette fois 
semiconductrices comme l’InAs, remplissent également les critères théoriques pour améliorer 
les performances des mémoires non volatiles à nanocristaux, comme par exemple une affinité 
électronique parmi les plus élevées parmi les semiconducteurs (4,9 eV) et donc un décalage 
de bande de conduction vis-à-vis du SiO2 très important (voir Fig. 1-5). La synthèse de 
nanocristaux d’InAs dans SiO2 a été réalisée par MBE et les mémoires associées montrent une 
augmentation très importante de la rétention (2 ordres de grandeur) par rapport aux 
nanocristaux de Si [Hocevar08, Hocevar09]. 
 
Figure 1-5 : Evolution de la barrière de potentiel en le SiO2 et différents matériaux en 




IV.2.c - Ingénierie de bande en changeant la nature du diélectrique 
Une autre solution pour augmenter la vitesse d’écriture/effacement tout en conservant 
une bonne rétention consiste à jouer sur la barrière diélectrique et utiliser à la place du SiO2 
des matériaux à forte constante diélectrique (high-κ). Cela s’inscrit tout d’abord dans 
l'évolution actuelle des dispositifs MOS qui a vu apparaitre sur le marché des transistors 
utilisant des matériaux high-κ comme l'oxyde d'hafnium (HfO2). Dans les MOS ultimes, 
utilisé comme oxyde de grille en remplacement du SiO2, le HfO2 permet d'augmenter la 
capacité de l'oxyde sans avoir à en diminuer l’épaisseur, ce qui permet de réduire les fuites de 
charges. Dans le cas particulier des mémoires, ce remplacement devrait permettre d’une part 
de gagner en vitesse d’écriture puisque la hauteur de barrière entre le substrat de Si, d’où 
viennent les charges et la barrière isolant est plus faible (1,5 eV pour le HfO2 au lieu de 3,5 eV 
pour le SiO2 (voir fig. 1-6). Par ailleurs, la barrière est plus épaisse pour une même capacité 
de commande de la grille : 11,5 nm de HfO2 équivalent en termes d’épaisseur d’oxyde à 1,8 
nm de SiO2 (voir fig. 1-6). Ainsi les pertes de charges par effet tunnel depuis les nanocristaux 
à travers l’oxyde tunnel sont diminuées, ce qui permet d’améliorer la rétention. Pour obtenir 
ces effets, le high-κ peut remplacer le SiO2 dans l’oxyde tunnel uniquement [Sahu11] ou bien 
pour l’ensemble de l’oxyde de grille. 
De nombreux travaux dans la littérature concernent les nanocristaux dans les high-κ 
pour des applications type mémoire non volatile. Les systèmes sont extrêmement variés, 
pouvant impliquer des nanocristaux semiconducteurs type Si, Ge [Li11, Wang04] ou des 
nanoparticules métalliques (Ag, Au…) [Pavel08, Mikelashvili02] et des matrices high-κ 
comme l’Al2O3, leHfO2, le ZrO2, le HfZrO…[Wang04, Li11, Chui02, Lhostis08]. Cependant, 
ce type de structure doit faire face à plusieurs limitations. La première concerne la synthèse : 
les matériaux high-κ étant fortement hygroscopiques (autrement dit ont tendance à absorber 
l’humidité de l’air), il est très difficile de fabriquer des nanoparticules de Si et/ou de Ge 
enrobés dans ces matrices [Fanciulli06], ces dernières s’oxydant instantanément. Par ailleurs, 
ces matrices high-κ ont en général des faibles températures de cristallisation et sont donc 
rarement amorphes, une fois terminées les étapes de synthèse des nanocristaux, Les défauts 
que contiennent ces matériaux polycristallins peuvent être à l’origine de fuites de charges. Par 
ailleurs, il est impossible de faire croître des matériaux high-κ comme le HfO2 directement sur 
un substrat de Si. Il y a toujours une couche interfaciale en SiO2 (ou en silicate), d’épaisseur 
initiale de l’ordre de 1 nm. Cette couche interfaciale peut « gonfler » lors des étapes de 
synthèse des nanoparticules [Coulon09] et on perd alors tout l’intérêt d’utiliser la barrière 
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high-κ puisqu’à cette dernière s’ajoute une barrière classique en SiO2. Il faut noter également 
que de nombreux résultats de la littérature attribuent les effets d’hystérèses observés lors de 
mesures C(V) et I(V) à la présence de nanoparticules sans en démontrer pour autant 
l’existence par des techniques d’analyse structurale.  
  
Figure 1-6 : Schéma de bandes nanocristal/barrière tunnel/substrat de Si lorsque la barrière 
tunnel est en SiO2 (a) et en HfO2 (b).  
Enfin, des systèmes encore plus compliqués sont fabriqués, combinant le Si3N4 des 
SONOS et les nanocristaux de Si comme centres de stockage [Ioannou07], couches high-κ et 
stockage multi-niveaux (dans plusieurs couches de nanocristaux). On peut citer ici les 
résultats particulièrement intéressants obtenus au LETI avec une double couche de 
nanocristaux de Si entourés d’une enveloppe Si3N4 [Molas07] et un oxyde de contrôle en 
high-κ.  
Même si d’excellents résultats électriques peuvent être obtenus pour ce type de 
système complexe, il n’y a pas à ce jour de système idéal dont les performances 
s’éloigneraient de manière drastique de celles des mémoires à nanocristaux plus classiques à 
base de nanoparticules de Si dans SiO2. Finalement, ce qui semble important, plus que le 
système nanocristal/matrice choisi, c’est avant tout d’en maîtriser la synthèse, en obéissant à 
un cahier des charges déterminé afin d’en tirer des performances électriques optimisées.  
 
IV.2.d -  Le cahier des charges  
Afin d’optimiser les performances électriques d’une mémoire à nanocristaux, il faut 
être capable de fabriquer : 
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- Une couche mince diélectrique contenant une grande densité de nanocristaux 
(quelques 1011 à 1012 cm-2). Une grande densité de nanocristaux permettra de stocker plus de 
charges. Cependant il faut faire attention de ne pas atteindre le seuil de percolation et de 
garder une distance de quelques nanomètres entre nanocristaux pour ne pas revenir au cas de 
la grille flottante continue avec des fuites latérales de charges.  
- Des nanocristaux de taille assez petite pour ne pas être trop sensibles à la présence 
des défauts dans l’oxyde mais assez grande pour éviter les phénomènes de confinement 
quantique (qui diminuent la profondeur du puits de potentiel) et de blocage de Coulomb (qui 
limitent le nombre de charges pouvant être stockées). Typiquement les dimensions (diamètre) 
des nanocristaux doivent être comprises entre 5 et 10 nm. 
- Une faible dispersion spatiale et en taille de la population de nanocristaux est 
préférable pour éviter les fluctuations de tension. 
- L’épaisseur et la qualité des barrières isolantes entourant les nanocristaux est 
également un point critique. Pour cette raison, des recuits sous atmosphère oxydante, comme 
proposés lors de la synthèse de nanocristaux par implantation ionique sont intéressants et 
peuvent être appliqués aux couches déposées [Normand03].  
 
Conclusion 
Les mémoires à nanocristaux de silicium sont de sérieux candidats pour remplacer les 
mémoires non-volatiles à grille flottante. Elles apportent un gain en terme de tension de 
programmation, sont endurantes et sont compétitives du point de vue de la rétention. De 
nombreux couples nanocristal/diélectrique sont à l’étude depuis une dizaine d’années, allant 
du cas le plus simple (et le plus proche de la grille flottante en poly-Si) autrement dit les 
nanocristaux de Si dans une couche mince de SiO2 à des systèmes plus compliqués impliquant 
d’autres types de nanocristaux (autres semiconducteurs, nanoparticules métalliques) et des 
matrices à forte constante diélectriques. Dans ce travail de thèse, nous avons choisi le système 
le plus simple puisqu’il est constitué de nanocristaux de Si enrobés dans une couche mince de 
silice, que nous avons élaborés par PPECVD couplé à des recuits en atmosphère faiblement 
oxydante. L’originalité de ce travail s’inscrit plus dans une démarche que dans le choix du 
système lui-même puisque nous avons placé au centre de nos préoccupations la maîtrise de la 
synthèse et en particulier l’étude des processus physico-chimiques donnant lieu à la formation 
de ces nanocristaux. Il s’agit d’une étape fondamentale pour la future fabrication de cellules 
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CHAPITRE 2 : Techniques de diagnostic 
 
Dans le cadre de l’élaboration de couches très fines contenant des nanostructures de 
silicium, il est d’une importance primordiale de bien contrôler, étape par étape, tous les 
paramètres et leurs effets sur les empilements. Ce chapitre présente les techniques mises en 
œuvre pour analyser nos échantillons. Nous commencerons par la microscopie électronique à 
transmission (MET) et les techniques qui lui sont associées comme la microscopie haute 
résolution (HREM) ou l’imagerie filtrée (EFTEM). Viendra ensuite l’ellipsométrie où l’on 
s’attachera dans un premier temps à la description de la technique et à sa mise en œuvre. Cette 
section comprendra aussi les explications nécessaires quant au choix du modèle utilisé pour 
analyser les spectres obtenus. Nous présenterons enfin la spectroscopie de PL que nous avons 
utilisée ponctuellement pour détecter la présence des nanocristaux de Si. 
 
I- La Microscopie Électronique à Transmission (MET) 
I.1 - Historique 
L'électron est découvert à la fin du 19ème siècle par J.J. Thomson qui étudie alors ce 
qu'il appelle « les rayons cathodiques » émis par la cathode d'un tube sous vide [Thomson97]. 
En 1925, Louis de Broglie [de Broglie26] postule la nature ondulatoire de la lumière, et deux 
ans plus tard C. Davisson et L. Germer, montrant la diffraction des électrons par un cristal de 
nickel, prouvent ainsi la nature ondulatoire des électrons [Davisson27]. Cette même année, 
Hans Busch montre de quelle manière on peut réaliser des lentilles pour les électrons. 
Pourtant un siècle plus tôt, Hamilton avait démontré qu'un champ électromagnétique avait le 
même effet sur un électron qu'une lentille sur un rayon lumineux... mais personne ne c'était 
posé la question entre temps. Ces découvertes successives marquent le début de l'optique 
électronique. Dès le début des années 1930 les premiers microscopes électroniques à 
transmission sont construits. 
 
I.2 - De la lumière visible à l’électron – Principes de base 
 Le principe d'un microscope électronique à transmission est le même que celui d'un 
microscope optique conventionnel. Seule la nature du rayonnement change. L'électron dont la 
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longueur d'onde diminue avec la vitesse permet de voir à des échelles atomiques. Pour cela un 
faisceau d'électrons émis par un canon à électrons est accéléré sous vide par une tension de 
quelques centaines de kilovolts. Comme on peut le voir sur la figure 2-1, les électrons 
interagissent très fortement avec la matière, donc, l'intérieur de la colonne doit être sous un 
vide poussé et les échantillons suffisamment amincis pour être transparents aux électrons. En 
annexe I (« Préparation d’échantillons pour l’étude MET »), seront décrites les étapes de 
préparation des lames minces.  
 
Figure 2-1 : Interaction électron - matière 
 
 Ce faisceau est ensuite focalisé et piloté par des lentilles électromagnétiques. Le 
faisceau d'électron ayant traversé l'objet (l'échantillon), la lentille objectif donne une image 
dans le plan image mais aussi un diagramme de diffraction dans le plan focal. Dans le cadre 
d'une étude d'objet cristallin, ce dernier correspond à une coupe du réseau réciproque de 
l'objet.  
Les principaux apports de la MET sont d’une part sa très grande résolution dans l’espace réel 
pouvant atteindre l’échelle atomique, avec des grandissements variant de 103 à 106, et d’autre 
part la possibilité de combiner l’information obtenue dans l’espace réel en mode image avec 
l’information obtenue dans l’espace de Fourier (ou réciproque) en mode diffraction. De plus 
la nature de l’interaction électrons/matière permet de coupler les études structurales ou 
morphologiques à des études de composition chimique (en EDX ou EELS).  
 
I.3 - Le Microscope Electronique en Transmission 
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Un microscope électronique à transmission est constitué d’une colonne sous vide qui 
peut être dissociée en deux parties principales : la source d’illumination (canon à électrons et 
lentilles condenseur) et les bobines et diaphragmes permettant la formation de l’image sur 
l’écran. 
 
I.3.a - Le canon à électrons 
Deux types de canons existent actuellement : la canon thermoélectronique et le canon 
à effet de champ (FEG = Field Emission Gun). Le canon thermoélectronique est constitué 
d’un filament (typiquement LaB6 ou W) chauffé à des températures avoisinant 2000°C. Les 
électrons émis sont attirés par l’anode portée à un fort potentiel positif et rencontrent en 
chemin le wehnelt. Ce dernier est chargé négativement et focalise les électrons en un point 
appelé cross-over, situé entre le wehnelt et l’anode, qui détermine la source optique du 
microscope. Les microscopes CM 20 et CM30 du CEMES possèdent ce type de canon. Nous 
avons utilisé ces microscopes pour les observations en MET conventionnelle.  
Dans le cas du canon à émission de champ, l’émission des électrons est régie par 
l’effet tunnel entre le filament (tungstène) et l’anode soumise à un fort potentiel positif. Le 
filament utilisé est en forme de pointe, ce qui constitue directement la source optique du 
microscope. Le FEG propose une brillance (≅ x 100-1000) et une cohérence du faisceau 
d’électrons plus importantes que le canon thermoélectronique, mais nécessite un vide plus 
poussé. Le TECNAI FEI F20 possède un canon de ce type. C’est ce microscope que nous 
avons utilisé pour les observations en haute-résolution et en imagerie filtrée. 
 
I.3.b - Trajets optiques 
 Le schéma du microscope électronique à transmission est présenté sur la Figure 2-2. 
Les électrons émis par le canon sont focalisés à l’aide de plusieurs lentilles condenseurs sur 
l’objet. Un diaphragme condenseur permet de limiter l’ouverture angulaire du faisceau au 
niveau de la source. 
Les électrons qui ont traversé l’échantillon sont focalisés au niveau du plan image de 
l’objectif grâce à la lentille objectif. Un diaphragme de contraste situé juste après la lentille 
objectif permet de sélectionner le ou les faisceaux diffractés qui vont contribuer à l’image. Il 
est ainsi possible de réaliser un champ clair (BF = Bright Field) en sélectionnant le faisceau 




Enfin, des lentilles intermédiaires et des lentilles projecteurs permettent d’agrandir 
l’image obtenue pour la rendre visible à l’œil humain. Au final cette image est projetée sur 
l’écran du microscope ou sur une caméra située sous la colonne. Un dernier diaphragme, 
appelé diaphragme de sélection d’aire, est situé au niveau de la première image intermédiaire 
et permet de délimiter une zone de l’échantillon, notamment en diffraction électronique. 
 
 
Figure 2-2 : Eléments d’un microscope électronique à transmission 
 
I.3.c - Correcteur d’aberration sphérique 
Le trajet des électrons à travers les bobines électromagnétiques situées entre le canon 
et les détecteurs induit la présence de nombreuses aberrations. On peut les classer en trois 
catégories : 
- aberrations géométriques (aberration de sphéricité, coma, courbure de champ, 
astigmatisme, distorsion) 
- aberration chromatique… 
Sans rentrer dans le détail de ces aberrations, notons que la résolution actuelle des MET est 
limitée par l’aberration de sphéricité. 
35 
 
Le Tecnai FEI F20 est équipé d’un correcteur d’aberration de sphéricité constitué d’un 
ensemble de lentilles de transfert, de quadrupôles, d’octopôles et de dodécapôles situés sous la 
lentille objectif [Haider1995]. Le principe du correcteur est d'introduire des éléments 
d’optique électronique qui produiraient une aberration sphérique négative, permettant de 
contrebalancer celle des lentilles rondes positive. 
 Le premier effet du correcteur d’aberration sphérique est d’améliorer la résolution 
spatiale, de 2 à 1.2 Å dans le cas du Tecnai FEI F20 présent au CEMES. Un autre effet 
important concerne la délocalisation. Lorsque l’aberration sphérique n’est pas corrigée, les 
images créées par le faisceau transmis d’une part et les faisceaux diffractés d’autre part ne se 
superposent pas parfaitement au niveau du plan image. Cela conduit à l’apparition de franges 
qui peuvent être assimilées à la présence de plans atomiques hors de l’objet associé. Dans le 
cas particulier de l’étude des interfaces ou de petits cristaux, l’élimination de cette 
délocalisation est très importante car elle évite les erreurs d’interprétation. La correction de 
l’aberration sphérique permet également d’éliminer le « bruit » dans les images provenant en 
particulier des zones amorphes.  
 
I.4 - Une technique d’imagerie en microscopie « conventionnelle » : le champ 
clair 
 Comme mentionné plus haut, pour travailler en mode d’imagerie « champ clair », un 
diaphragme d'objectif est placé dans le plan focal où se trouve le diagramme de diffraction, de 
manière à sélectionner uniquement le faisceau transmis par l'échantillon. Ce sont donc 
uniquement les électrons qui n’ont pas été diffractés qui formeront l'image sur l'écran. Dans 
cette configuration, les zones de l'échantillon qui diffractent fortement le faisceau apparaissent 
donc les plus sombres. En l'absence d'échantillon, 100% du faisceau est transmis et l'image 
apparaît claire, ce qui donne le nom à la technique : champ clair (en anglais: bright field BF). 
Par ailleurs le contraste obtenu dépend également de nombreux autres paramètres comme 
l’épaisseur de la région traversée, le numéro atomique et la densité atomique des matériaux. 
On parle alors de contraste d’amplitude. Un matériau plus lourd, et/ou plus dense et/ou plus 
épais apparaîtra plus sombre.  
 Ce mode d’imagerie nous a permis, sur des échantillons réalisés en section transverse, 
de mesurer les épaisseurs des couches fabriquées (voir chapitre 4). Concernant les 
nanocristaux de Si enrobés dans SiO2, SiN ou SiON, la différence de numéro/densité 
atomique entre les particules et la matrice est trop faible pour permettre de les imager dans ce 
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mode, même dans des conditions de défocalisation importante (contraste de Fresnel) [Bonafos 
00]. Ce n’est pas le cas par exemple de nanocristaux de Ge dans SiO2 pour lesquels le 
contraste d’amplitude est important en champ clair. 
 
I.5 - La Microscopie en haute-résolution  
 La microscopie Electronique en haute-résolution (MEHR) est une technique 
permettant d’imager à une échelle atomique. Il s’agit d’une technique d’imagerie 
multifaisceaux basée sur un contraste de phase, contrairement au champ clair (utilisant un seul 
faisceau) qui permet d’obtenir uniquement un contraste d’amplitude. Le contraste d’une 
image haute-résolution résulte de la superposition cohérente des faisceaux transmis et 
diffractés (diffusés élastiquement). Pour une zone suffisamment fine, il est directement lié à la 
structure atomique des cristaux en orientation de Bragg par rapport au faisceau d’électrons 
incident. 
 Dans notre cas la MEHR réalisée sur des sections transverses permet de visualiser les 
plans atomiques des nanocrisatux de Si dans la matrice SiO2 amorphe (voir chapitre 4). 
Cependant, comme mentionné plus haut, à cause de la faible différence de numéros et de 
densités atomiques entre le Si et le SiO2, les différences d'amplitudes et de phase à la sortie de 
l'objet, et de ce fait, le contraste obtenu, sont très faibles. Par ailleurs, seules les 
nanoparticules cristallines seront visibles sur ces images et plus précisément celles bien 
orientées par rapport au faisceau d’électrons, ce qui représente quelques pourcents seulement 
de la population totale [Bonafos 00]. Le correcteur d’aberrations sphériques, installé sur le 
Tecnai FEI F20 que nous avons utilisé, permet heureusement de diminuer le « bruit » associé 
à la matrice amorphe et permet d’obtenir des images MEHR de grande qualité. La MEHR 
nous a permis seulement de vérifier la nature cristalline/amorphe des particules. 
 La seule méthode efficace afin de visualiser les nanoparticules de Si dans SiO2, 
qu’elles soient amorphes ou cristallines et dans ce cas quelle que soit leur orientation est 
l’imagerie filtrée en énergie (EFTEM) qui est basée sur la spectroscopie de pertes d’énergie 
des électrons (EELS), que nous allons décrire plus en détail dans la section suivante. Ce sont 
ces images « chimiques » qui nous ont permis de mener une étude quantitative sur la 
population de nanocristaux de Si (voir chapitre 4).  
 
I.6 - Spectroscopie de pertes d'énergie des électrons 
I.6.a - Principe 
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Lorsque les électrons du faisceau traversent le matériau, ils interagissent avec les 
électrons des atomes de la matière avec une modification de leur quantité de mouvement et/ou 
de leur énergie. A la sortie de l’objet, les électrons sont collectés à l’entrée du spectromètre et 
déviés dans le champ magnétique d’un prisme en fonction de leur énergie. Ils sont ensuite 
sélectionnés ou non par un filtre puis détectés par une caméra CCD (fig. 2-3). Selon le mode 
d’acquisition expérimental, on obtient grâce à un interfaçage électronique adapté, soit le 
spectre EELS (fig. 2-3), soit une image filtrée en énergie (voir section suivante). 
 
 
Figure 2-3 : Schéma de l’expérience EELS 
 
I.6.b - Spectre EELS  
Le spectre EELS permet de rendre compte de la distribution de la perte d’énergie 
qu’ont subie les électrons à la traversée de la matière. Il est caractérisé par un pic intense 
centré autour de la perte d’énergie nulle appelé le pic sans pertes dont la largeur à mi hauteur 
permet de déterminer la résolution en énergie de l’expérience. Typiquement, elle est inférieure 
à 1 eV sur le dispositif expérimental utilisé au laboratoire (Microscope FEI Tecnai G2 F20 S-
Twin). Toutes les excitations d’énergie inférieures à cette demi-largeur (par exemple les 
phonons) ne sont pas résolues dans ce type d’expérience. Avec une intensité moindre mais 
cependant encore très importante, le second pic intense dans le spectre correspond au 
plasmon, c’est-à-dire à l’excitation collective des électrons de valence du semiconducteur. 
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Cette signature apparaît à 16,7 eV pour le Si massif et à 22,5 eV pour la silice. Enfin, dans le 
domaine des pertes d’énergie plus lointaines, au-delà de quelques dizaines d’eV, apparaissent 
des sauts d’intensité superposés à un fond continu décroissant, qui correspondent aux 
excitations des électrons de cœur du matériau étudié, comme par exemple l’excitation des 
électrons de caractère 2p du Si dans le cas de la figure 2-4 (seuil Si L). Les sauts d’intensité 
apparaissent à des énergies caractéristiques qui sont les énergies d’ionisation des électrons de 
cœur (environ 100 eV pour le seuil Si L). Pour cette raison, les signatures correspondantes 
dans le spectre EELS sont appelées distributions caractéristiques. L’intensité de ces 
distributions caractéristiques est nettement inférieure à celle du plasmon et ce d’autant plus 
que la perte d’énergie qui leur est associée est importante (facteur 10 pour une perte d’énergie 
vers 100 eV et facteur 1000 pour une perte d’énergie vers 500 eV).  
 
 
Figure 2-4 : Spectre EELS du Si. La représentation avec une échelle logarithmique met en 
évidence la loi de décroissance en E-r de l’intensité du spectre EELS et permet de visualiser 
simultanément l’ensemble des signatures du spectre EELS dont l’intensité décroit selon une 
loi en E-r.(E : perte d’énergie, r : position des électrons). 
 
I.6.c - Imagerie filtrée en énergie 
 Une image filtrée en énergie n’est plus une image de l’objet formée par tous les 
électrons transmis dans le faisceau direct comme pour une image en champ clair mais est une 
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image formée avec seulement une partie de la population de ces électrons transmis qui a été 
sélectionnée en fonction de la perte d’énergie qu’ils ont subie. Techniquement, ceci peut-être 
réalisé soit en formant directement l’image associée à une famille d’électrons sélectionnés en 
fonction de leur énergie à la sortie du spectromètre EELS (fig. 2-5). Cette méthode est appelée 
EFTEM (Energy Filtered Transmission Electron Microscopy) et peut être mise en œuvre avec 
une source cohérente d’électron (source à émission de champ), un spectromètre ayant une 
détection 2D et équipé à sa sortie dans le plan de dispersion spectrale d’une fente de sélection 
en énergie des électrons. C’est le système qui a été utilisé au CEMES avec le filtre en énergie 
de dernière génération GIF TRIDIEM (Gatan Imaging Filter) attaché en bas de la colonne du 
microscope FEI Tecnai G2 F20 S-Twin fonctionnant à 200 kV.  
 
Figure 2-5 : Analyse par EFTEM. On remarque les coordonnées spatiales Δx et Δy parallèle 
au plan de l’échantillon et l’axe vertical qui correspond à la variation d’énergie ΔE. 
L’introduction d’une fente permet de sélectionner une gamme d’énergie ΔEs correspondant à 
une région précise du spectre EELS, dans notre cas cette gamme d’énergie se situera autour 
du plasmon de Si vers 17eV.  
 
I.6.d - Choix de la signature EELS utilisée pour le filtrage en énergie : le plasmon 
Parmi les signatures du spectre EELS accessibles pour réaliser des images filtrées, le 
plasmon vers 17 eV ou la distribution caractéristique Si L23 vers 100 eV, nous avons choisi 
d’utiliser la signature de basse énergie pour plusieurs raisons.  
La raison principale est que le plasmon est représentatif de la phase à laquelle il se rapporte, 
par exemple, le silicium ou la silice, tandis que la distribution caractéristique n’est 
représentative que de l’élément chimique auquel elle se rapporte, par exemple Si dans le 
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silicium et Si dans la silice. Or, les signaux plasmon de Si et de SiO2 qui se présentent sous la 
forme d’un pic intense centré respectivement à 16,7 et 22,5 eV sont bien différenciés et 
présentent un bon rapport signal sur bruit (figure 2-6). 
 
Figure 2-6 : Plasmons du Si dans Si et dans SiO2 
 
En revanche, exploiter la distribution caractéristique du Si suppose qu’il existe une 
différence significative entre cette signature dans le Si et dans SiO2. Cette différence existe, 
notamment le décalage en énergie d’environ 5 eV de la position du seuil d’absorption du Si 
par rapport à celui de SiO2 (figure 2-7). Cependant, la majeure partie de l’intensité du spectre 





Figure 2-7 : Distribution caractéristique du Si, Si L23, dans Si et dans SiO2 après extraction 
du fond continu.  
exploitable dans le domaine des pertes d’énergie de cœur (distribution caractéristique) est 
celui obtenu seulement après soustraction du fond continu décroissant sous la distribution 
caractéristique. De ce fait, le rapport signal sur bruit dans ce cas est moindre par rapport à 
celui du plasmon. Ceci implique un temps d’expérience beaucoup plus long pour une 
sélection au niveau d’une distribution caractéristique qu’au niveau d’un plasmon. Ceci revêt 
une grande importance dans le cas d’échantillons qui présentent une sensibilité au faisceau 
d’électrons comme c’est le cas de nos échantillons. 
L’application de la technique EFTEM à l’étude de nanocristaux de Si dans SiO2 est 
décrite en détails dans la thèse d’H. Coffin [Coffin05] et dans la référence [Schamm08]. Dans 
le cas de nos échantillons nous avons utilisé cette technique pour visualiser la population de 
nanoparticules de Si enrobées dans la matrice SiON dont la signature plasmon est très proche 
de celle de la silice. Ceci nous a permis de mener une étude quantitative sur des images en 
section transverse, à savoir de mesurer leur distribution de taille, leur densité volumique et 
leur position par rapport à la surface et à l’interface avec le Si (voir Annexe II : « Traitement 
des images EFTEM »).  
 La microscopie électronique à transmission et les techniques qui lui sont associées se 
révèlent être une source impressionnante d’informations et un excellent outil pour des 
analyses structurales. En particulier dans le cadre d’une étude sur des structures 
nanométriques, il se révèle quasi indispensable car la plupart des techniques ne sont pas 
sensibles à des couches aussi minces. Malgré la diversité des informations que l'on peu tirer 
d'un tel outil, la microscopie reste couteuse en temps, en matériel et en ressources ce qui nous 
a amenés à utiliser des méthodes complémentaires ainsi que des outils de simulation, que 
nous verrons plus en détail dans le chapitre 4. Nous allons donc maintenant vous présenter les 
autres méthodes qui ont été utilisées au cours de ce travail de thèse. En particulier 
l’ellipsométrie qui fut utilisée en complément puis en remplacement des études en MET pour 
la plupart des échantillons après avoir vérifié l’accord entre les deux méthodes. Comme nous 
allons le voir l’ellipsométrie est une technique très précise et sensible, ce qui a pour avantage 
d’être utilisable sur nos couches bien qu’elles soient très fines. 
 
II - Ellipsométrie spectroscopique 
II.1 - Historique 
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 W. Snell, mathématicien et physicien néerlandais, dans des notes prises entre 1611 et 
1622, s’intéresse à l’optique et décrit les phénomènes de réflexion et de réfraction à la base de 
l’optique géométrique. Il semblerait, suite à la découverte des travaux de Ibn Sahl, que la 
découverte de ces phénomènes soit antérieure à 1611, mais Snell n’en avait 
vraisemblablement pas eu vent [Rashed90, Kwan02]. 
 En 1808, E. L. Malus, physicien et chimiste allemand, fait la découverte de la 
polarisation de la lumière par réflexion. Depuis les fenêtres de sa maison, située rue d'Enfer à 
Strasbourg, il examinait, à l'aide d'un cristal biréfringent, le disque du soleil réfléchi par les 
vitres du palais du Luxembourg. A sa grande surprise, au lieu de deux images qu'il devait 
recevoir, il n'en aperçut qu'une. En tournant l'instrument, il reconnut que la dualité des images 
se rétablissait, mais avec des variations réciproques dans l'intensité de chacune d'elles. De 
plus, le phénomène dépendait de l'inclinaison sous laquelle les rayons étaient réfléchis. En 
d'autres termes, la lumière du soleil, après réflexion sur le verre, pouvait être dans les mêmes 
conditions que si elle avait, au préalable, traversé un premier cristal biréfringent, ce qui 
produisait les phénomènes déjà constatées par Huygens. 
 Malus chercha à interpréter la nature de cette transformation de la lumière, qui venait 
de lui apparaître d'une façon si nette. De son temps, la théorie de l'émission régnait encore 
sans partage, et l'on croyait à la réalité des particules lumineuses. Il n'est donc pas étonnant 
qu'ayant à se prononcer sur le changement réel que subit la nature des rayons, il en ait cherché 
le principe dans une disposition particulière des molécules qui les composent. Celles-ci, sous 
certaines influences, se tourneraient toutes d'un même côté, comme si elles possédaient un axe 
des pôles, susceptible d'une orientation déterminée. De là le nom de polarisation, créé par 
Malus pour cette importante propriété, nom si commode qu'il survécu à toutes les 
interprétations théoriques. Malus n’évoquera le terme de polarisation qu’à partir 1809 dans un 
mémoire intitulé « Propriétés de la lumière réfléchie par les corps diaphanes ». 
 Plus tard, Fresnel, physicien français, réalisa de nombreuses expériences sur les 
interférences lumineuses, indépendamment de celles de Thomas Young, pour lesquelles il 
forgea la notion de longueur d'onde. Il calcula les intégrales dites de Fresnel. Il appuie la 
théorie ondulatoire de la lumière en prouvant le premier que deux faisceaux de lumière 
polarisés dans des plans différents n’ont aucun effet d’interférence et en déduisant en 1821 de 
cette expérience que le mouvement ondulatoire de la lumière polarisée est transversal et non 
longitudinal (comme celui du son), ainsi qu'on le croyait avant lui. 
 P. Drude développe en 1889 les équations fondamentales pour l'ellipsométrie et montre 
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ainsi l'extrême sensibilité de la technique dans le cadre d'une une mesure monocouche 
[Drude90]. Mais ce n'est que plus tard, en 1945, que A. Rothe invente le terme ellipsométrie 
et d'ellipsomètre dans une publication contenant un schéma du montage permettant de 
déterminer l'épaisseur de films déposés sur des plaques de métal avec une précision de 0,3 
angströms ! Les composantes parallèles et perpendiculaires du champ électrique réfléchi sont 
ici vu comme le grand et le petit rayon d’une ellipse ce qui explique le terme d’ellipsométrie. 
On parle de polarisation elliptique de l’onde. 
 On voit apparaître dès le début des années 1970 les premiers ellipsomètres et dès 1980 
l'informatique permet l'automatisation des instruments ce qui donne un nouvel essor à la 
technique en permettant une utilisation facile et directe de modèles pour l’analyse des 
spectres. 
 
II.2 - Rappels d’optique 
Un rayonnement incident sur l'interface entre deux milieux peut être réfléchi, réfracté 
ou absorbé.  
 
II.2.a - Optique géométrique - Loi de Snell pour la reflexion 
La réflexion (fig. 2-8) concerne l'ensemble des rayons qui émergent de l'interface du 
côté de l'origine des rayons. Les angles θ1 et θ2 sont égaux en valeur absolue et vérifient θ2 = - 
θ1. 




II.2.b - Optique géométrique - Loi de Snell pour la réfraction 
 La loi de Snell exprime le changement de direction d'un rayonnement lors de la 
traversée d'une interface séparant deux milieux différents (fig. 2-9). Chaque milieu est 
caractérisé par son indice de réfraction n qui s'exprime sous la forme : 
 ii cn v/=  (2.1) 
où vi est la vitesse de la lumière dans le milieu i et c la vitesse de la lumière dans le vide. 
 
Figure 2-9 : Réfraction 
 
Si n1 > n2, alors d'après la loi de Snell-Descartes : 
 2211 sinsin θ=θ nn   (2.2) 
 Pour des valeurs de sin(θ1) proches de 1, c'est à dire pour des incidences rasantes 
(rayons proches de la surface), la loi de Snell Descartes renvoie une valeur de sin(θ2) 
supérieure à 1. On sort donc du domaine de validité de la formule. Il n'y a donc plus de 
réfraction mais seulement réflexion. L'angle limite de réfraction est défini par : 
 )arcsin( 12lim nn=θ  (2.3) 
Au delà de cet angle limite, on parle de réflexion totale. 
 
II.2.c - Absorption 
 Les rayons, symboles de l'optique géométrique, sont composés de photons. Lorsqu'ils 
traversent un milieu, ils peuvent être absorbés. C'est à dire que l'énergie du photon est 
transmise à un atome du milieu dont les électrons de valence peuvent ainsi effectuer une 
transition entre deux niveaux d'énergie. Si c'est le cas, le photon est absorbé. C’est pourquoi 
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on parle d'absorption du photon par le milieu. Cette énergie absorbée peut être réémise sous 
forme de photon, ou transformé en énergie cinétique (augmentation de la vitesse de la 
particule). 
 Au niveau macroscopique, cela se traduit par l'atténuation de l'onde électromagnétique 
traversant le milieu. Pour une longueur d'onde donnée, cette atténuation dépend d’une part de 
la nature du milieu traversé et d’autre part de son épaisseur qui en augmentant, augmente ainsi 
le nombre d'interactions possibles avec les atomes du milieu considéré. 
 
II.2.d - Optique ondulatoire - Coefficients de Fresnel 
 Les coefficients de Fresnel décrivent le phénomène de réflexion-réfraction des ondes 
électromagnétiques à l'interface entre deux milieux dont les indices de réfraction sont 
différents. Ils permettent d'exprimer les liens entres les amplitudes des ondes réfléchies et 
transmises par rapport à l'amplitude de l'onde incidente. Dans le cas général, ces coefficients 
dépendent de l'indice de réfraction ni des milieux i = 1 (milieu d’incidence) et 2 (milieu de 
réfraction) et par la relation iin ε= de la constante diélectrique de milieu εi, de la longueur 
d'onde, de l'onde incidente, de l'angle d'incidence et de la polarisation des ondes. Ils sont 
complexes et permettent de distinguer les différences d'amplitude et de phase générées par la 
réflexion et la réfraction par rapport à l'onde incidente.  
 Pour calculer les coefficients de Fresnel on fait les hypothèses suivantes : les milieux 1 
et 2 sont non magnétiques, homogènes et isotropes. On rajoute aussi l’hypothèse que toutes 
les fonctions sont harmoniques. Les coefficients de Fresnel dépendent de la polarisation du 
champ électromagnétique d’onde et on peut distinguer deux cas : (1) Les ondes transverses 
électriques – TE : où le champ électrique incident est polarisé perpendiculairement au plan 
d'incidence et le champ magnétique est continu dans le plan d’incidence ; et (2) les ondes 
transverses magnétiques – TM, pour lesquelles le champ magnétique incident est polarisé 
perpendiculairement au plan d'incidence et le champ électrique est contenu dans le plan 
d'incidence.  








)( ω−=  (2.4b) 
avec le vecteur d'onde k
r
 (le vecteur d’onde est dirigé suvant l’axe z) et ω la pulsation. E et H 
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signifient l’amplitude du champ électrique et du champ magnétique, respectivement et yx ee
rr ,  
les vecteurs unitaires. En introduisant Ei - onde incidente, Er - onde réfléchie et Et - onde 
transmise (réfractée) et dans l’hypothèse de deux milieux sans charges ni courants les 
équations de passage du champ électrique donnent : 













E =+  (2.5b) 
et nous obtenons la relation entre le coefficient de réflexion r en amplitude et le coefficient de 
transmission en amplitude t : 
 1 + r = t. (2.5c) 
 Dans le cas des ondes TE la composante tangentielle du champ électrique ainsi que la 
composante tangentielle du champ magnétique sont continues à l’interface. Après quelques 
transformations de l’équation (2.5) nous obtenons les coefficients de Fresnel : 













En introduisant la relation de dispersion cnk /ω= , on calcule les coefficients de Fresnel en 
























Si l'on considère maintenant les ondes transverses magnétiques les coefficients de Fresnel 














































Ceci implique que le coefficient de réflexion peut devenir nul pour l'angle appelé angle de 
Brewster. Pour cet angle on a donc l’onde TM qui est totalement transmise et le rayon réfléchi 
disparait. 
 
II.3 - Principe de l’ellipsométrie  
 L'ellipsométrie est une méthode d'analyse optique basée sur le changement de 
polarisation de la lumière après réflexion en incidence oblique sur la surface de l'échantillon.  
Pour cela, comme on peut le voir sur la figure 2-10, on envoie sur l'échantillon une 
onde lumineuse polarisée rectilignement, le paramètre variable étant la longueur d'onde. 
Après réflexion sur l'échantillon, la vibration est elliptique. Deux valeurs sont alors mesurées : 
le rapport des modules des coefficients de réflexion et la différence de phase générée par la 
réflexion. Pour former un spectre, le rapport des amplitudes et des déphasages entre les 
signaux émis et réfléchis pour chaque longueur d'onde sont récupérés. Ce spectre est lié aux 
propriétés optiques que l'on peut directement relier à des propriétés électriques. Une analyse 
physico-chimique permet de finalement connaitre les propriétés du matériau lui-même. 
 
Figure 2-10 : Réflexion d’un faisceau lumineux par un film mince déposé sur un substrat 
opaque 
 L’ellipsométrie spectroscopique permet d’obtenir en premier lieu les spectres en 
fonction de l’énergie E du faisceau incident des grandeurs optiques des matériaux : la fonction 
diélectrique complexe )E(~ε , l’indice complexe )E(~n , le coefficient d’absorption α(E), ou 
θ0 










encore le coefficient de réflexion r(E) et de transmission t(E). La fonction diélectrique 
complexe représente la réponse d’un matériau à une excitation électrique. De forme 
tensorielle dans le cas général, elle se réduit à une fonction scalaire dans le cas d’un solide de 
symétrie suffisante (isotrope ou cubique) et lie le vecteur déplacement électrique 
→
D et le 
vecteur champ électrique de l’onde incidente 
→
E  par la relation : 
 
→→ ε= EED )(~  (2.10) 
 La connaissance de la fonction diélectrique complexe )(~ Eε d’un matériau permet de 
remonter à toutes ses grandeurs optiques. On peut écrire )(~ Eε  sous la forme suivante : 
 )()()(
~ EiEE ir ε−ε=ε  (2.11) 
avec εr et εi respectivement partie réelle et imaginaire de la fonction diélectrique. 
L’indice complexe )(~ En est défini par l’indice de réfraction n(E) et le coefficient d’extinction 
k(E) au travers de la relation : 
 )()()(~ EikEnEn −=  (2.12) 
En outre, l’indice complexe )(~ En et la fonction diélectrique )(~ Eε  sont liés par la relation : 
 )(~)(~2 EEn ε=  (2.13) 
Ceci nous permet d’écrire les relations suivantes entre les parties réelles et imaginaires de 











r  (2.14) 




)(2)( =α  (2.15) 
où hest la constante de Planck réduite et c la vitesse de la lumière dans le vide. 
Le champ électrique 
→
iE de l’onde incidente peut être décomposé suivant deux axes : l’un Epi 
parallèle au plan d’incidence et l’autre Esi perpendiculaire au plan d’incidence. La 
modification de l’ellipse de polarisation est due à la différence entre les coefficients 
complexes de réflexion parallèle rp et perpendiculaire rs au plan d’incidence du faisceau sur le 




























Les modules ⏐rp⏐et ⏐rs⏐représentent la modification apportée à l’amplitude de la composante 
du champ et les phases δp, δs correspondent au retard introduit par la réflexion. 
L’ellipsométrie permet de déterminer le rapport sp rr=ρ , qui dépend de la longueur d’onde 
du faisceau incident et, qui s’exprime sous la forme : 





r=Ψtan  rapport des modules et Δ = δp – δs différence de phase introduite par la 
réflexion. 
Pour un échantillon isotrope et massif tel que celui schématisé sur la figure 2-10, les 
coefficients de réflexion (rp, rs) peuvent être déduits de la continuité des composantes 
























Ces coefficients ne dépendent que de l’angle d’incidence θ1  et des indices des milieux n1 et 
n2, lesquels varient avec la longueur d’onde. 
En pratique, la mesure de ρ conduit à l’identification de deux quantités (Ψ et Δ, ou 
tanΨ et cosΔ). Contrairement aux milieux semi infinis, les films que nous élaborons sont semi 
transparents et ont une épaisseur comparable à la longueur d’onde du faisceau incident, ce qui 
entraîne l’apparition d’oscillations dans les spectres (Ψ et Δ).  
 A cause de trop nombreux paramètres en jeu, il n’est pas possible de déterminer 
directement le spectre de l’indice complexe n1 du film à partir des seuls spectres de Ψ et Δ. La 
solution consiste à supposer que l’indice de la couche est connu ou résulte d’un mélange de 
matériaux connus. Les inconnues à mesurer se réduiront donc à l’épaisseur de la couche et, 
éventuellement, aux concentrations des composants constituants le milieu en question. Ces 
grandeurs étant invariantes avec la longueur d’onde, il suffira de faire des mesures pour un 
nombre suffisamment grand de longueurs d’onde pour identifier toutes les inconnues. Ce 
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raisonnement reste juste pour l’analyse d’un échantillon composé d’une superposition de 
couches. 
 
 II.4 - Fonctionnement de l’ellipsomètre SOPRA 
II.4.a - Description 
 Sur la figure 2-11, nous pouvons voir une représentation schématique d’un 
éllipsomètre dont le but est de décrire le trajet des ondes. La source est placé en face d’un 
miroir plan qui réfléchit les rayonnements vers un miroir concave. L’onde est ensuite 
polarisée à l’aide d’un polariseur tournant. Après réflexion sur l’échantillon, l’onde passe au 
travers d’un analyseur orientable puis est amené jusqu’au spectromètre à l’aide d’une fibre 
optique. 
 
II.4.b - Méthodes d’analyse et interprétation des spectres obtenus par ellipsométrie 
 L'ellipsométrie est une méthode indirecte qui nécessite l'interprétation des mesures par 
un modèle physique. Le traitement de ces données permet d’obtenir l'épaisseur et la 




r=Ψtan , et de la 
différence de phase Δ obtenus lors de l’acquisition du spectre. Pour cela, on a recours à 
l’utilisation de modèles physiques plus ou moins complexes. 
 
Figure 2-11 : Schéma d’un ellipsomètre. 
Comme les couches élaborées dans ce travail contiennent des nanoparticules de silicium 
enrobées dans une matrice diélectrique nous faisons appel aux modèles de mélange de 
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matériaux pour trouver l’indice de réfraction (la constante diélectrique). Il existe plusieurs 
modèles décrivant les mélanges de matériaux : 
(i) L'approximation de Lorentz-Lorenz suppose que les contributions des deux matériaux 
sont identiques et que le milieu recevant peut être considéré comme du vide. 
(ii) L'approximation de Maxwell-Garnett, aussi connue sous le nom d'approximation de 
Clausius-Mossoti, est une méthode très utilisée pour le calcul des propriétés 
diélectriques de d'inclusions anisotropes présentes en faible quantité dans un matériau 
isotrope. Cette approximation suppose que le milieu recevant des particules est 
identique à l’un de deux matériaux additionnés [Levy97].  
(iii) L'approximation de Bruggeman (BEMA), EMA pour effective medium approximation 
(approximation du milieu effectif), suppose que le mélange des matériaux A et B est 
un milieu effectif [Bruggeman35]. Le matériau A est considéré comme la matrice dans 
laquelle des particules sphériques B sont enveloppées. 
 Cette dernière approximation fut utilisée pour caractériser les couches élaborées. La 
théorie du milieu effectif de Bruggeman est ainsi utilisée pour le calcul des constantes 
diélectriques d'un mélange polyphasique de matériaux composés d’une matrice de constante 
diélectrique εM contenant des inclusions de formes ellipsoïdales de constante diélectrique εC 
[Tinga73]. Cette méthode est basée sur l’hypothèse que le mélange de matériaux peut être 
représenté par une constante diélectrique macroscopique ε qui dépend de la nature des 
matériaux qui le compose et de leur géométrie. Dans ce cadre, on suppose que chaque 
particule est au centre d’un volume moyen VM que l’on définit comme rapport du volume 
total sur le nombre d’inclusions. La géométrie réelle du VM reste indéfinie, mais comme 
chaque volume VM est soumis au même champ en moyenne, on résout un seul volume et on 
considère le reste comme un matériau avec constante diélectrique ε. Cette configuration est 
représentée schématiquement sur la figure 2-13 : le volume VM dont la matrice est de 
constante diélectrique εM contenant une particule de constante diélectrique εC qui peut être 
enrobée d’une coque intermédiaire de constante diélectrique εI. L’indice M est utilisé pour les 
grandeurs physiques concernant la matrice seule, l’indice I (interface) pour les propriétés 
physiques de la fine couche entre la matrice et l’amas, et l’indice C (cluster) pour les 
caractéristiques physiques de l’amas. La géométrie du volume VM est un ellipsoïde confocal. 
Elle a été choisie pour simplifier la démarche mathématique nécessaire qui suit. Le champ 
électrique E appliqué sur cette structure est suivant l’un des axes de l’ellipsoïde.  
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 Pour déterminer la constante diélectrique on résout l’équation de Laplace en 
coordonnés ellipsoïdales. Les conditions aux limites imposent la continuité du potentiel et du 
déplacement électrique. 
 
Figure 2-12 : Représentation schématique d’un matériau homogène contenant une inclusion 
ellipsoïdale 
 
D’après Landau et Liftshitz [Landau60], chaque paroi des ellipsoïdes sont définies par la 
















avec a > b > c, dont le volume interne de chacune des parois est de la forme : 
 [ ] 21222 )c)(b)(a(
3
4)(V +++π= uuuu  (2.20) 
A l’extérieur du volume VM, pour u ≥ uM, le potentiel est dû au champ macroscopique 
appliqué et il est donné par ,Ex−=φ . Si la continuité du potentiel est garantie au passage 
d’une paroi, la variation du potentiel dépende seulement de la variable u. On peut alors définir 
les potentiels dans le volume VM tel que : 
 )]([ MMM uFBA +φ=φ  pour uI ≤ u ≤ uM (2.21a) 
 )]([ III uFBA +φ=φ  pour uC ≤ u ≤ uI (2.21b) 
 CC Aφ=φ  pour – c2 ≤ u ≤ uC (2.21c) 
En introduisant φM dans l’équation de Laplace, on trouve deux solutions pour F(u) qui sont 
une constante F(u) = cte. et l’intégrale suivante : 
53 
 




La borne supérieure de l’intégrale ci-dessus est définie par la condition suivante : à l’infini, la 
perturbation du potentiel induite par la présence de l’inclusion est nulle. Les volumes compris 
dans l’intégrale (2.22) sont VM = V(uM), VI = V(uI) et VC = V(uC). Dans le volume VC, pour -
c2, le potentiel ne peut pas dépendre de u car le gradient de F(u) devient alors infini. Par 
conséquent, φC est proportionnel à φ. La continuité du potentiel étant garantie aux parois par 
les conditions aux limites : 























1)( uFuunx =  (2.24) 
où l’on appellera nM = nx(uM), nI = nx(uI), nC = nx(uC). 












δ  (2.25) 
Ce qui permet de redéfinir les conditions aux limites telles que : 
 ( ) 1V2 MMMM =+ BnA  et ε=−ε−ε MMMMMM ]V/)1(2[ BnA  pour pour u = uM, (2.26a) 
 ( ) ( ) MIIMIIII V2V2 BnABnA +=+  et 
 MIIMMMIIIIII ]V/)1(2[]V/)1(2[ BnABnA −ε−ε=−ε−ε  pour u = uI (2.26b) 
 ( ) ICCIC V2 BnAA +=  et ICCIIICC ]V/)1(2[ BnAA −ε−ε=ε  pour u = uC. (2.26c) 




















































































A partir de cette matrice de coefficients alors le déterminant de la matrice, la constante 
































En prenant les valeurs de D1, D2 et D3 de l’équation (2.29) dans l’équation (2.28) on obtient 


















−=  (2.30) 
 Dans le cas d’un système diphasique (sans couche intermédiaire) avec des inclusions 




MM 4V,4V aa π=π= . 



























E  (2.32) 
L'analyse des mesures se fait en ajustant, par itérations successives, le modèle mathématique 
sur les courbes des rapports d'amplitude et de phase (tgΨ et cosΔ). Ce modèle contient 
l'estimation de la structure et de la composition (type de matériaux et fraction volumique), 
l'empilement éventuel de couches, les matériaux et les lois de dispersion sur les indices 
optiques n et k. A chaque itération, le calcul effectué par le modèle est comparé aux spectres 
55 
 
d'absorption jusqu'à ce que l'on atteigne une certaine précision ou un certain nombre 
d'itérations. La précision de l’ajustement réalisé par le modèle sur le spectre est donnée par la 
déviation standard. 
L’ellipsométrie est une méthode non destructive, rapide, facile à mettre en œuvre et qui s’est 
avérée très précise dans le cadre de notre étude sur des échantillons de taille nanométrique.  
 
III - Photoluminescence  
III.1 - Principe 
 La photoluminescence (PL) est une technique optique qui permet des caractériser les 
matériaux semi conducteurs. Le principe consiste à mesurer la lumière réémise par un 
échantillon en cours de relaxation après excitation par une longueur d'onde donnée. La 
structure est éclairée par des photons d'énergie supérieure à la largeur de la bande interdite du 
matériau. Les photons absorbés vont générer des paires électron/trou qui, lors d'une 
recombinaison radiative, vont réémettre un photon (voir Fig. 2-13). 
 
Figure 2-13 : Schéma de principe de la PL. (a) grâce à l’énergie de l’excitation laser un 
électron de la bande de valence d’un atome de silicium passe dans la bande de conduction ; 
(b) la recombinaison de la paire électron-trou crée entraine l’émission d’un photon qui sera 
détecté par une cellule CCD. 
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La PL est utilisée ici comme technique alternative non destructive afin de détecter la présence 
des nanocristaux de Si et non pour une étude optique poussée. En effet, grâce à des effets de 
confinement quantique, ces derniers émettent une lumière rouge intense dans le visible 
(rouge-IR) dont la longueur d’onde dépend de leur taille mais aussi de leur environnement 
(passivés H ou O) [Wolkin99]. L’intensité de la lumière émise dépend de leur densité mais 
aussi de la quantité de défauts non radiatifs à leur interface ou dans la matrice [Garrido00, 
Lopez02, Carrada03].  
 
III.2 - Le banc PL du CEMES 
 Les spectres de photoluminescence ont été obtenus à la température ambiante à l’aide 
d’un spectromètre Dilor XY équipé d’un réseau possédant 150 traits/mm et un détecteur CCD. 
L’excitation provient d’un laser Ar+ d’une longueur d’onde de 448 nm concentré sur 
l’échantillon à l’aide de la lentille d’un microscope (grossissement 100, ouverture numérique 
0.95). Cette même lentille est utilisée pour récupérer le signal émis. La puissance du laser a 
été limitée à 0,2 mW car une densité de puissance trop importante a pour effet de saturer ou 
diminuer l’intensité de la photoluminescence dans la plupart des couches contenant des 
nanocristaux de silicium. 
 La PL est une méthode simple, rapide à mettre en œuvre et non destructive. De plus, le 
matériel requis pour un banc de PL classique est assez peu couteux : une source 
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CHAPITRE 3 : Procédés d’élaboration de couches 
contenant des nanocristaux de silicium jusqu’à la 
réalisation d’empilements destinés au dispositif MOS à 
grille flottante 
 
Dans le but d’élaborer un dispositif à mémoire non volatile basé sur une couche 
contenant des nanocristaux, il nous a paru important d’indiquer les principales techniques 
d’élaboration permettant d’obtenir ce type de film. C’est pour cette raison que nous allons 
faire un survol des différents procédés de fabrication des couches isolantes contenant des 
nanocristaux de silicium. En effet, il existe de nombreuses manières pour obtenir de telles 
couches. Les techniques les plus couramment utilisées sont l’implantation ionique, la 
copulvérisation radiofréquence magnétron, la pyrolyse ou l’ablation laser d’un substrat de 
silicium ainsi que l’ensemble des techniques CVD (Chemical Vapor Deposition). Ces 
dernières seront abordées rapidement afin de pouvoir se concentrer par la suite sur la 
technique qui nous intéresse plus particulièrement : le PPECVD (Pulsed Plasma Enhanced 
Chemical Vapor Deposition), procédé, comme son nom l’indique, dérivant de l’utilisation 
d’un plasma obtenu dans une phase gaz. 
Ces bases étant posées, nous nous attacherons à décrire, étape par étape, l’élaboration 
de l’empilement (oxyde tunnel / grille flottante / oxyde de contrôle) suivi d’une section 
détaillant la fabrication d’un dispositif qui sera par la suite caractérisé par des mesures 
électriques (Chap.5). En effet, le nettoyage, le dépôt, les traitements thermiques et les étapes 
permettant la fabrication d’un dispositif MOS (Métal-Oxyde-Semiconducteur) à grille 
flottante sont autant d’étapes indispensables à la réalisation d’une mémoire non-volatile. La 
description précise et l’impact de ces différentes étapes sur les propriétés physiques et 
électriques ne seront abordés que dans les chapitres suivants, cette section a pour intérêt de se 
concentrer uniquement sur l’aspect élaboration d’un point de vue purement technique. Enfin, 
nous conclurons ce chapitre en faisant ressortir l’intérêt de l’utilisation d’un procédé 
PPECVD et en soulignant  certains problèmes qui peuvent être rencontrés au cours des 




I - Différents procédés de synthèse 
Les techniques de fabrication de nanostructures de silicium sont nombreuses et 
variées. Dans ce chapitre, nous allons aborder rapidement les différentes techniques 
permettant d’élaborer des structures cristallines de silicium. L’implantation ionique, la 
copulvérisation magnétron, la pyrolyse par laser suivi d’oxydation et l’ablation laser d’un 
substrat de silicium sont autant de techniques permettant d’élaborer ce type de matériau. 
Cette synthèse nous permettra donc d’avoir une vision claire sur les possibilités qui 
s’offrent aujourd’hui aux industriels pour l’élaboration de couches contenant des 
nanocristaux. 
 
I.1 - L’implantation ionique 
L’implantation ionique suivie d'un recuit thermique est un procédé bien connu pour 
fabriquer des mémoires à nanocristaux. En effet, elle fut même utilisée dès les prémices des 
mémoires à nanocristaux [Hanafi96]. Il est question essentiellement de cristaux de silicium et 
de germanium pour des raisons de compatibilité avec la technologie CMOS. 
Dans le cas de nanocristaux de silicium, on implante des ions Si+ dans une couche de 
silice thermique (fig. 3.1-b) préalablement déposée ou obtenue par oxydation d’un substrat de 
silicium à haute température (>900°C) (fig. 3-1.a). L’énergie d’implantation permet de 
contrôler la position du maximum du profil implanté et donc la position de la couche de 
nanocristaux dans la couche. La dose d’implantation fixe l’excès de Si introduit et donc la 
densité de nanocristaux formés ainsi que leur taille. 
Cette étape d'implantation est suivie d'un recuit sous atmosphère inerte (N2) à des 
températures comprises entre 900°C et 1200°C pendant des temps pouvant aller de quelques 
minutes à plusieurs heures (fig. 3-1.c). Le recuit permet ici d'assurer la nucléation et la 
croissance des nanocristaux de silicium. Nous décrirons l’influence de ces traitements 
thermiques en détail dans le chapitre 4 consacré aux études structurales. 
Pour développer le concept de mémoire à nanocristaux, Hanafi et col. [Hanafi96] 
avaient utilisé des implantations de Si et Ge à moyenne et basse énergie (5-20 keV) dans des 
couches d’oxydes de 20 nm, conduisant à la fabrication de couches de nanocristaux 
spatialement distribués dans l’oxyde. Ce type de dispositif présente des temps de rétention 
sont de l’ordre de 30 h et la structure est capable d’endurer 109 cycles d’écriture/effacement.  
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Plus récemment, Garrido et col. [Garrido00, Garrido03, Porti05] ont obtenu des 
mémoires à nanocristaux de Si présentant des bonnes rétention (plusieurs années) et des temps 
d’écriture de l’ordre de 10 ms par implantation de Si dans la même gamme d’énergie (15 
keV) dans un oxyde épais de 40 nm, pour des doses élevées suivie d’un recuit à haute 
température. Cependant, les nanocristaux sont distribués spatialement dans la couche de SiO2, 
ce qui pose un certain nombre de problèmes. En particulier, l’augmentation de l’énergie 
d’implantation permet de rapprocher la couche de nanocristaux du canal mais endommage le 
substrat (rugosité de l’interface, formation de défauts étendus dans le Si). De plus, la densité 
de nanocristaux est plus importante au maximum du profil implanté et diminue de part et 
d’autre. 
Au contraire, l’implantation ionique à très basse énergie (autour de 1 keV) permet la 
formation non pas d’une couche mais d’un plan (réseau bi-dimensionnel) de nanocristaux, 
beaucoup plus facilement manipulable et adapté aux couches minces [Bonafos04]. Cette 
technique originale, proposée en 1998 par Normand et col. pour la fabrication de mémoires à 
nanocristaux, est mieux adaptée à cette application [Normand98]. Couplée à des recuits sous 
atmosphère faiblement oxydante, elle permet la réalisation de cellules mémoires performantes 
montrant 10 ans de rétention pour des temps de programmation de quelques 10 ms 
[Dimitrakis04]. Ces recuits oxydants jouent un double rôle. Ils permettent d’une part de 
moduler la densité et la taille des nanocristaux et en particulier de déconnecter les 
nanocristaux coalescés [Coffin06]. D’autre part, ils permettent, mieux que les recuits sous 
atmosphère inerte, de « guérir » et améliorer la qualité électrique des oxydes tunnel et de 
contrôle endommagés par l’implantation [Bonafos05].  
 
Figure 3-1 : L’implantation ionique : (a) élaboration d’une matrice hôte (typiquement par 
oxydation d’un substrat de silicium), (b) implantation du Si, (c) recuit à haute température/. 
L’implantation ionique à énergie conventionnelle, couplée à des phénomènes d’auto-
organisation obtenus grâce à des effets d’irradiation, permet également  la synthèse de réseau 
2D de nanocristaux proches du canal du transistor, en particulier de nanocristaux de Ge, pour 
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la fabrication de mémoires à nanocristaux de Ge [Duguay05].  
 
I.2 - Copulvérisation radiofréquence  
La copulvérisation « cathodique » de silicium ou de silice [Kohno94, Qin95] consiste à 
bombarder une cible (composée de silice sur laquelle sont disposé des plaquettes de silicium) 
par les ions argon d’une décharge radiofréquence. Il est aussi possible d’utiliser une seule 
cible en Si placée dans la même chambre que le substrat mais sous une atmosphère Ar/O2 (on 
parle alors de pulvérisation réactive). Quelque soit le type de décharge, les atomes de silicium 
arrachés à la cible fixée à la « cathode » vont venir se déposer sur le substrat fixé à « l’anode » 
qui est maintenue à température constante (fig 3-2). Comme dans la plupart des techniques 
visant à produire des nanostructures de silicium, cette étape d’élaboration est suivie d’un 
recuit thermique qui permet d’obtenir des nanocristaux de silicium. Ces procédés de 
pulvérisation peuvent aussi être obtenus à l’aide d’un dispositif à magnétron qui favorise le 
confinement des électrons et donc la production d’ions. L’accroissement du flux ionique vers 
la cible induit un flux d’atomes pulvérisés et donc une vitesse de dépôt plus importants. Le 
montage « classique », d’un réacteur à copulvérisation radiofréquence magnétron, est illustré 
par la figure 3-2. 
 
Figure 3-2 : Représentation schématique du procédé de copulvérisation magnétron 
Cette technique permet la synthèse de couches épaisses de silice contenant des 
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nanocrisatux de Ge et de SiGe, sous la forme de multicouches [Buljan09]. La copulvérisation 
magnétron-réactive qui utilise le mélange de l’hydrogène et de l’argon dans le plasma peut 
être également utilisée pour fabriquer des multicouches de nanocristaux de Si enrobés dans de 
la silice, de taille et d’espacement contrôlés [Gourbilleau04] même si les applications sont 
surtout optiques (Dispositifs Electro-Luminescents, guides d’ondes).  
 
I.3 - La pyrolyse ou décomposition de silane par laser suivie d’oxydation 
Il est possible de déposer des microstructures de silicium à partir de la décomposition 
du silane par laser CO2 sur des substrats en silice ou en silicium [Kanemitsu93]. Dans ce 
procédé, la vitesse de dépôt dépend de la pression de silane, de la température à laquelle est 
maintenu le substrat et de la puissance du laser [Tonneau87]. Cette étape de dépôt est suivie 
d’un traitement thermique sous atmosphère oxydante. Un brevet fut déposé en 2008 pour 
l’élaboration de nanocristaux de silicium (de tailles variant entre 25nm et 60nm) par pyrolyse 
laser [Herlin-Boime08]. 
 
I.4 - Ablation laser d’un substrat de silicium suivie d’une oxydation  
L’ablation d’un substrat de silicium par un laser d’ArF (λ = 193 nm) utilisé en régime 
impulsionnel est capable de produire des nanostructures de silicium [Borsella97]. A l’aide de 
cette technique, la production d'ions non thermiques (de faible énergie cinétique) assure la 
stabilisation de la température de la surface irradiée permettant de contrôler la taille des nano-
agrégats (1-5 nm) à l'aide d'un seul paramètre: la « fluence » laser. La position spectrale de la 
bande de photoluminescence des nano-agrégats de Si du proche IR au proche UV est donc 
pilotable par la sélection de la taille des nano-agrégats [Patronne00]. L’unicité du paramètre 
(la fluence laser) réduit considérablement le champ d’action de cette méthode. 
Les procédés CVD sont autant d’autres techniques permettant le dépôt de 
nanostructures de silicium enveloppées dans une matrice isolante. Nous allons les présenter 
ici. 
 
II - Les techniques CVD 
II.1 - CVD, le dépôt chimique en phase vapeur classique 
Le dépôt chimique en phase gazeuse classique consiste à injecter un mélange de gaz à 
température élevée, précurseurs du matériau à déposer, qui vont réagir sous l'action de la 
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température au contact des parois et du substrat. Il en résulte un dépôt solide à la surface du 
substrat, et un échappement de résidus gazeux évacué hors de l’enceinte par pompage. Un 
schéma illustrant le procédé (fig. 3-3) montre que le mélange entre dans le réacteur et interagit 
avec une forme d’énergie (étape 1, fig. 3-3) afin d’en discossier les composants. Ensuite, des 
réactions chimiques se produisent dans la phase gazeuse (étape 2, fig. 3-3) et au contact des 
parois et du substrat (étape 3, fig. 3-3). Les produits de ces réactions vont soit se coller au 
substrat (étape 4, fig. 3-3) et ainsi participer à la croissance d’une couche, soit être évacués 
par pompage (étape 5, fig. 3-3). 
 
Figure 3-3: Procédé CVD - étape 1 : une forme d’énergie est utilisée pour dissocier les 
précurseurs, étapes 2 et 3 : Après réaction certains produits peuvent se coller au substrat, 
étape 4 : Collage, étape 5 : Echappement. 
 
Le dépôt chimique en phase vapeur (LPCVD pour Low Pressure Chemical Vapor 
Deposition) fait partie des méthodes de dépôt chimique les plus utilisées pour la production de 
dispositifs à base de silicium à l’échelle industrielle telle que les MOSFETs,  En particulier, 
dès 1996 [Tiwari96], des mémoires à nanocristaux ont été fabriquées sous la forme de 
particules de Si introduites dans l’oxyde d’un MOS grâce à la technique du dépôt chimique en 
phase vapeur (CVD).  
Il existe deux méthodes d’obtention des nanocristaux qui utilisent cette technique. La 
première est la méthode dite de ‘nanocristaux déposés’ qui consiste à faire un dépôt de 
nanocristaux de Si sur une couche de SiO2 ou de Si3N4 à partir de la décomposition thermique 
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du silane pur (SiH4) à une température de 600°C. La densité de nanocristaux et leur taille 
dépendent principalement de la température du dépôt, de la pression de silane dans la chambre 
et des propriétés de surface du substrat. La deuxième méthode est la technique des 
‘nanocristaux précipités’ qui consiste à obtenir des nanocristaux grâce au Si en excès dans 
une couche de d’oxyde non-stoechiométrique (SiOx<2). La réaction du SiH4 et du N2O à la 
surface de la couche de SiO2 thermique provoque la formation d’une couche non-
stoechiométrique (SiOx<2) riche en Si, cette couche subit ensuite un recuit afin de provoquer la 
phase de démixtion de la phase SiOx vers du Si (nanocristaux) et du SiO2. Dans ce cas la 
densité de nanocristaux et leur taille dépendent du rapport N2O/SiH4, de la température du 
dépôt et du recuit thermique subséquent. Un des atouts principal de cette technique est la 
haute stabilité chimique et thermique obtenue grâce à la passivation fournie par la matrice 
environnante (SiO2).  
Le dépôt par CVD à partir de  SiH4 a été utilisé avec succès pour la fabrication de 
nanocristaux de Si déposés sur des substrats d’oxydes [Baron00]. La technique de dépôt CVD 
permet d’obtenir des nanocristaux de Si de tailles comprises entre 4 et 10 nm ayant une 
densité surfacique de quelques 1011 à 2x1012 cm-2 [Baron00, Ammendola02]. Les mémoires à 
nanocristaux fabriquées par cette technique présentent des temps de rétention supérieurs à 300 
h à 350°C [Ammendola02, Gerardi02]. 
Nous allons maintenant voir le type de procédé qui nous intéresse dans le cadre de ce 
travail : le PECVD (Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) qui, par rapport au 
LPCVD, a pour principal avantage de fonctionner à température ambiante. 
 
II.2 - Les techniques PECVD  
PECVD signifie Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition. Il s’agit donc d’un 
procédé de dépôt assisté par un plasma. Afin de comprendre les mécanismes mis en jeu dans 
ce type de procédé, nous commencerons par définir ce qu’est un plasma pour ensuite pouvoir 
décrire de manière synthétique les diverses techniques PECVD. Ceci nous permettra de nous 
concentrer sur la technique PECVD qui nous intéresse plus particulièrement dans le cadre de 
ce travail : le PECVD pulsé (PPECVD). 
 
II.2.a - Notion de plasma 
L'état de plasma est appelé le quatrième état de la matière, faisant suite aux trois autres 
états sur l'échelle des températures : solide, liquide, gazeux. Les plasmas constituent plus de 
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99,9% de la matière à l'échelle cosmique, ce qui fait donc l’état de la matière le plus répandu. 
On le définit comme un milieu constitué d'électrons, d'ions, d'atomes et de molécules libres de 
se mouvoir dans toutes les directions de l’espace. Les interactions entre les particules dans le 
plasma sont nombreuses. D’ailleurs celles entre les particules chargées sont à longue portée, 
ce qui permet à une particule chargée d’interagir avec plusieurs particules simultanément. En 
conséquence, le plasma est un milieu à comportement collectif. Le plasma est aussi un milieu 
macroscopiquement neutre. Cette neutralité macroscopique est une conséquence liée à la 
compensation de la densité de la charge d’électrons (ne) par la densité d’ions positifs (ni). 
Considérons un volume donné V de plasma. Les particules chargées sont en mouvement 
aléatoire, mais du fait des forces d’attraction Coulombiennes elles ne peuvent pas se déplacer 
sur de longue distance sans créer des forces de rappel qui induisent un mouvement 
d’oscillation collectif. Ainsi la distance maximale de non-neutralité dans le plasma est la 
longueur de Debye – λD. On peut donc affirmer que dans un volume de plasma beaucoup plus 
grand que la sphère de Debye  le plasma est macroscopiquement neutre.  
 De façon générale, le plasma est un milieu quasi-neutre avec une densité n = ne ≅ ni. 
En présence des ions autres que les ions positifs, comme des ions négatifs (ni-) et/ou des ions 
dits multi-chargés (niz, Z – nombre de charge sur l’ion,) la condition de quasi-neutralité prend 
la forme suivante : 
  (3.1) 
avec e définit comme la charge élémentaire. 
Comme déjà évoqué, le plasma est le lieu d'un grand nombre de collisions entre 
particules que l'on distingue par leur nature : on parle alors de collision élastique lorsque l'état 
et la nature des espèces en interaction n'est pas modifié, et de collisions inélastiques lorsque 
l'état ou la nature d'une ou des espèces en interaction est modifié. 
Le rapport de masse électron/proton est de 1836. Les électrons possédant beaucoup 
moins d’inertie, ils sont ainsi beaucoup plus réactifs. Autrement dit il est beaucoup plus facile, 
sous l’influence d’un champ électrique ou d’un couplage électromagnétique, de donner de 
l’énergie à un électron qu’à un ion. En physique des plasmas, on mesure l'énergie cinétique 
(Ec) des électrons ou des ions par leur température si la fonction de distribution en énergie est 
Maxwellienne (Ec=3/2 kBT, où kB est la constante de Boltzmann). Un plasma à l’état 
stationnaire est caractérisé par sa densité et sa température électronique. On peut classer les 
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plasmas en fonction de la température des ions et des électrons : 
- Les plasmas chauds sont des plasmas totalement ionisés où les ions et les électrons ont 
la même énergie cinétique (températures très élevées supérieures à 100 eV) 
- Les plasmas thermiques sont des plasmas totalement ou presque totalement ionisés où 
les ions et les électrons ont la même température mais des énergies voisines de 
l’électron-volt. Il semble toutefois que ces systèmes puissent avoir deux distributions 
en température électronique. Ces plasmas sont présents dans les torches à plasma et 
certaines applications de soudage ou d’oxycoupage. 
- Les plasmas hors-équilibre, ou plasmas froids, sont des plasmas où seuls les électrons 
ont acquis assez d’énergie pour produire des réactions. Les ions sont dit froids car ils 
ont un une température plus élevée mais voisine du gaz dans lesquels ils sont produits. 
Ce type de plasma est très étudié en laboratoire et ont de très nombreuses 
applications : dépôt, gravure, traitement de surface… et intéressent de nombreux 
domaines : électronique, biologie, médecine… 
Un autre paramètre permet de classifier les plasmas, le degré d’ionisation. Le degré 
d’ionisation est intrinsèquement lié à la densité de particules chargées qui est un autre moyen 
de faire une classification des plasmas. Dans le cas où le plasma est constitué des particules 
neutres d’un seul type nn, des ions de même type ni (atomes ionisés une fois) et des électrons, 
le degré d’ionisation se définit de la manière suivante : 
  (3.2) 
Si le degré d’ionisation est proche de 1, le plasma est fortement ionisé, si ce rapport est 
inférieur à 10-4, on dit alors que le gaz est faiblement ionisé et on parle alors de décharge 
électrique. Un gaz faiblement ionisé a des fréquences de collision électron-neutre supérieures 
aux fréquences de collision électron-ion ou électron-électron.  
Bien que la physique des plasmas soit essentielle pour étudier les processus astrophysiques, 
son domaine d'application ne se restreint pas à la physique fondamentale. En effet, la 
physique des plasmas est aujourd'hui indispensable dans de nombreuses industries et constitue 
une branche extrêmement innovante de la physique appliquée. 
Notons toutefois qu’il existe de nombreuses manières de produire un plasma (laser, faisceau 
d’électrons ou d’ions, réactions nucléaires, décharges électriques). Dans le cas qui nous 
intéresse, les décharges conduisant à la formation de plasmas hors équilibres sont obtenues 
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entre deux électrodes. De manière générale, la décharge électrique au sens strict n’est pas un 
plasma (Ex : la décharge de Townsend). Elle peut dans certaines conditions produire un 
plasma (dans les décharges dites « luminescentes» ou les arcs électriques). Très 
schématiquement dans les décharges luminescentes (notre cas), le plasma est localisé dans la 
partie centrale de la décharge. La continuité électrique entre ce plasma faiblement ionisé et les 
électrodes implique la présence de zones appelées « gaines » qui sont des zones de charges 
d’espaces. Dans ces zones les densités et les énergies des espèces chargées sont très 
différentes de celles obtenues dans le plasma. Les flux et l’énergie de ces charges 
(particulièrement des ions positifs) vers les électrodes peuvent jouer un rôle déterminant sur 
les propriétés des matériaux déposés. 
Dans le cadre de cette thèse, nous nous intéresserons plus particulièrement à un réacteur 
plasma basse pression à couplage capacitif. Cela signifie que c'est un réacteur qui génère un 
plasma faiblement ionisé (ni = quelques 109 cm-3  [Younis09]) entre deux plaques polarisées 
fonctionnant entre quelques mTorr et quelques centaines de mTorr. Ce type de réacteur est 
principalement utilisé pour le dépôt ou la gravure.  
 
II.2.b - Le procédé DPECVD pour Direct Plasma Enhanced CVD  
Au cours de ce processus, les gaz utilisés sont décomposés lors de leur interaction 
avec les espèces énergétiques du plasma. Le substrat et la décharge sont en contact dans la 
chambre de réaction. L’uniformité des dépôts est fonction de la pression, du mode d’injection 
des gaz, de la réactivité des espèces, de la probabilité de collage et de la nature des électrodes. 
 
II.2.c - RPECVD Remote PECVD 
Dans cette configuration, l’un des gaz actif passe dans la décharge. Les sous-produits 
de cette décharge sont mélangés à un deuxième gaz réactif dans la post-décharge. Cette 
interaction conduit à une chimie en post-décharge induite par les espèces réactives provenant 
du plasma. Ainsi, le substrat placé à l’extérieur de la décharge n’est plus en contact avec les 
ions et les électrons. Dans ce cas, le processus de dépôt est uniquement contrôlé par les 
espèces actives neutres et donc ne permet plus l’implantation de charge.  
 
II.2.d - ERC-PECVD Electron Cyclotron Resonance PECVD 
L'utilisation de microondes couplées à un champ magnétique entraine le chauffage des 
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électrons dans les zones de résonance cyclotron électronique (RCE). Par des collisions avec 
les espèces présentes dans le réacteur, il s'y produit un plasma. Les décharges micro-onde à 
RCE sont entretenues à basse pression du gaz (quelques mTorr). 
Il existe différents types de réacteur ERC, par exemple : 
- les réacteurs ERC à barreaux aimantés ou à fils aimantés  
- les réacteurs ERC à sources dipolaires distribuées (fig 3-4). Une source dipolaire est 
constituée d’un applicateur micro-onde autour duquel est placé un aiment permanent 
présentant une symétrie azimutale par rapport à son axe d’aimantation. 
Typiquement, on utilise une source micro onde à 2,45 GHz et des aimants permanents 
qui produisent un champ magnétique requis pour remplir la condition de couplage RCE à 
cette fréquence d’onde (875 gauss) afin d’obtenir à la fois le piégeage et le chauffage des 
électrons. Les collisions qui ont lieu dans la zone RCE où les électrons sont les plus 
énergétiques vont produire les espèces réactives. Des densités de plasma relativement élevées, 
de l’ordre de 1011 - 1012 cm-3, sont obtenues dans les réacteurs micro-onde à RCE. Ce type de 
plasma est entretenu en régime de diffusion, c’est à dire que les pertes des particules chargées 
ont lieu non pas dans le volume du plasma mais par diffusion sur les parois (fig 3-4). 
 




III - Le PPECVD (Pulsed Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) 
III.1 - Cas général 
C’est la technique qui a été utilisée dans ce travail de thèse pour réaliser des couches 
d’oxynitrure de silicium contenant des nanocristaux de silicium. 
La décharge est assurée par une alimentation radiofréquence. Le principal intérêt 
suscité par ce type de décharge est qu’à la fréquence de 13,56 MHz, les électrons « voient » le 
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signal RF, alors que les ions, plus lourds, ne réagissent qu’au champ électrique moyen qui est 
nul si la décharge n’est pas polarisée (utilisation d’un offset ou d’électrodes de natures ou de 
tailles différentes). Ainsi, les électrons vont osciller entre les deux électrodes allant dans un 
sens pendant une demi-période et dans le sens opposé pendant la demi-période qui suit, alors 
que  les ions lourds ne peuvent pas suivre les variations du champ électrique à haute 
fréquence. De ce fait, sur une période, on observe une zone de charge d’espace positive 
devant chacune des électrodes. Ces zones appelées gaines se comporte comme des capacités. 
Les électrons quant à eux, suivent les variations du champ électrique et acquièrent de 
l’énergie cinétique qui leurs permet d’interagir avec les espèces présentent dans le réacteur. 
Dans cette configuration, la production des espèces réactives du plasma sera assurée par les 
collisions. 
Le PPECVD diffère du PECVD par l’utilisation d’une décharge RF pulsée. C'est-à-
dire que l’alimentation radiofréquence n’injectera de l’énergie dans le mélange qu’en fonction 
d’une certaine période et d’un certain rapport cyclique. La pulsation du signal radiofréquence 
permet la relaxation des espèces réactive du plasma et le renouvellement des gaz réactifs 
pendant l’extinction de la décharge. De plus, elle limite la croissance d’amas poudreux 
chargés négativement piégés dans le plasma et permet leur disparition dans le flux gazeux et 
sur les surfaces pendant le temps « OFF ». 
 
III.2 - Application à notre procédé de dépôt 
Dans le travail en PPECVD présenté dans ce mémoire, nous nous sommes focalisés 
sur l’élaboration de deux types de couches ultraminces très riches en silicium (environ 10 nm) 
et d’un oxyde de contrôle nécessaire à la réalisation du dispositif MOS. Cette étude très ciblée 
a pour but de bien identifier les caractéristiques des nanocristaux de silicium (taille, 
distribution,..), de leur matrice environnante (composition chimique), et de l’oxyde de 
contrôle (propriétés électriques) après recuit avec comme objectif la réalisation d’un dispositif 
MOS bien adapté à l’obtention d’une mémoire non-volatile (MNV) 
En fait notre recherche fait suite à un travail de thèse plus général réalisé par M. 
Bedjaoui sur la décharge radiofréquence en mode pulsée dans les mélanges N2O/SiH4/He 
[Bedjaoui05, Bedjaoui06, Bedjaoui07, Bedjaoui10]. Ce travail antérieur avait pour but de 
déterminer l’impact d’un large jeu de conditions opératoires sur la physico-chimie, la 
structure et l’évolution des propriétés physiques de ces couches, mais aussi d’aborder la 
potentialité de ces couches pour des applications dans le domaine des mémoires non volatiles.  
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Bedjaoui a montré que selon les conditions expérimentales, les films minces (> 100 
nm) obtenus pouvaient conduire à une variété assez large de matériaux : SiOxNyHz, SiOxNy, 
SiOx, SiO2. Dans ce type de procédé, les radicaux directement issus des précurseurs SiH4 et 
N2O, qui semblent accompagnés par la formation de particules dans le gaz, contribuent à la 
formation des couches. L’utilisation de la technique PPECVD laissait entrevoir un meilleur 
contrôle de la taille et de la densité de ces particules en vue de l’optimisation des 
nanostructures après recuit. 
Concernant les films non recuits (> 100 nm), Bedjaoui a montré que selon la valeur 
du rapport des débits des gaz réactifs (γ = N2O/SiH4), les structures obtenues de type 
SiOxNyHz (1 <x ≤ 2 ; 0 ≤ y < 1 ; 0 ≤ z < 1) sont très complexes. Pour un rapport γ < 5, les 
études effectuées ont révélé que les films obtenus pour des faibles températures de dépôts (Ts 
< 200°C) sont formés d’une seule phase très proche d’un suboxyde de silicium hydrogéné. En 
revanche pour des températures supérieures à 200°C, les films sont généralement constitués 
d’au moins deux phases : du silicium amorphe hydrogéné et d’un suboxyde de silicium 
(SiOx). Dans les conditions opératoires adoptées, la présence d’amas de silicium dans le film 
était fortement suggérée. De plus, cette première étude laissait penser en partie que la 
formation de ces particules a comme origine la phase plasma. 
Le traitement thermique de ces couches a montré un réarrangement structurel du 
réseau qui se manifeste essentiellement par l’apparition de deux phases élémentaires : 
nanocristaux de silicium et une matrice complexe. Les caractérisations structurales des 
nanocristaux (Raman, TEM, AFM) donnaient une densité d’environ 1011 cm-2 et une taille 
moyenne de 4 nm. Parallèlement, les analyses physico-chimiques (IR, RBS) et optiques 
(ellipsométrie) ont montré que la matrice entourant les nanocristaux contient essentiellement 
du silicium, de l’oxygène et de l’azote dont l’organisation en réseau est très lié aux conditions 
opératoires. 
 
III.3 - Le réacteur PPECVD du LAPLACE 
III.3.a - La boîte plasma 
Le réacteur est constitué d’une enceinte cylindrique sous vide contenant une boîte 
plasma en forme de parallélépipède d’une longueur de 256 mm pour une largeur de 256 mm 
offrant un espace inter-électrode de 39.5 mm (cf fig. 3-5 et fig. 3-7). La décharge est 
alimentée par une électrode RF placée au centre de la boîte plasma (fig. 3-5.c). La boîte 
plasma est quant à elle reliée à la masse. L’isolation entre la boîte plasma et l’électrode RF est 
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assurée par un cylindre creux en quartz. 
 
Figure 3-5 : boîte plasma avec l’électrode RF au milieu. L’entrée des gaz se fait par le haut 
(a). Le trou à droite permet d’y placer la jauge de pression (b), celui du bas permet la 
connexion de l’électrode RF à l’alimentation (c). 
L’entrée des gaz dans la boîte s’effectue dans une zone tampon placée dans la partie 
supérieure de celle-ci (fig 3-5.a). Cette injection des gaz permet une meilleure distribution du 
mélange gazeux avant son introduction dans les parties actives de la boîte plasma. 
Deux portes-substrats sur lesquels on peut fixer des plaquettes de silicium de 2 ou 4 
pouces viennent se placer de part et d’autre de la boîte plasma (fig. 3-6). 
(a) Entrée des gaz 
(b) Sonde de 
pression 




Figure 3-6 : portes-substrats de la boîte plasma : en haut le porte-substrat pour une plaquette 
de 4 pouces, en bas pour les plaquettes de 2 pouces. 
 
III.3.b - Alimentation 
L’alimentation électrique est assurée par un générateur radiofréquence SAIREM 
fonctionnant à 13,56 MHz et pouvant délivrer une puissance comprise entre 0 et 300W. Les 
puissances incidentes et réfléchies sont mesurées à l’aide d’un wattmètre incorporé au 
générateur. Afin de transférer l’intégralité de la puissance du générateur au plasma, une boîte 
composée d’inductances et de capacités variables, dite boîte d’adaptation, permet d’atteindre 
l’accord entre la décharge capacitive et le générateur RF. L’obtention de l’accord garantit ainsi 
la transmission du maximum de puissance vers la décharge.  
L’alimentation RF est couplée à un GBF (Générateur Basse Fréquence) afin de 
pouvoir pulser le signal RF. La fréquence et le rapport cyclique de la pulsation du signal RF 
sont directement pilotés par la fréquence et le rapport cyclique du GBF. 
 
III.3.c - Gaz utilisés 
L’installation, schématisée sur la figure 3-7, comporte 4 lignes de gaz distinctes : pour 
le silane, le protoxyde d’azote, l’hélium, et l'azote. Le rapport de N2O/SiH4 (γ) va piloter le 
teneur en silicium du dépôt. Pour les dépôts riches en silicium, le débit total du silane et du 
protoxyde d’azote est fixé à 60sccm, seul le γ change. L’hélium sert de gaz de dilution dans la 
Porte substrat de 4 pouces 
Porte substrat de 2 pouces 
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décharge. Il permet d’ajuster la pression totale à 500 mTorr. L‘azote est utilisé pour diluer le 
silane en sortie de réacteur et pour purger et éviter la pénétration de l’air dans les lignes de 
gaz. 
Chaque ligne de gaz est reliée à un débitmètre massique Tylan préalablement étalonné. 
La bouteille de silane est placée dans une armoire munie d’une hotte d’aspiration pour des 
raisons de sécurité. En parallèle de la bouteille de silane est placée une bouteille d’azote qui 
sert à purger la ligne après utilisation du réacteur afin de ne pas laisser un gaz dangereux dans 
la ligne sans surveillance. Tout ceci garantit les conditions de sécurité nécessaires à 
l’utilisation d’un gaz comme le silane. 
 
Figure 3-7: Schéma du réacteur PPECVD du LAPLACE sans la boîte plasma (celle-ci est 
représentée sur les figures 3-5 et 3-7).  
 
III.3.d - Pompages 
L’installation jouit de deux systèmes de pompage indépendants. 
Une pompe à diffusion d'huile Alcatel combinée à une pompe à palettes Leroy permet 
d’atteindre un vide, dit secondaire, de l’ordre de 10-6 Torr. Ce niveau de vide est nécessaire 
pour assurer que le mélange de gaz injecté ne soit pas pollué par des impuretés. 






               Pompage primaire 
et 





tr/min et d’une pompe primaire Alcatel, permet quant à lui d’atteindre un vide primaire de 
l’ordre de 10-4 Torr. Ce système est alimenté en azote pur à sa sortie afin de diluer le silane 
avant d’être évacué dans l’atmosphère.  
 
III.3.e - Sonde de pressions  
Le réacteur est équipé de deux sondes de pression. La première, l'Alcatel CF2P permet 
de régler la seconde, une MKS Baratron, qui ne se détériore pas au contact des espèces 
réactives du plasma (voir sa position sur la figure 3-5b). L’Alcatel CF2P fonctionne entre 10-7 
et 10-2 Torr et permet de constater la qualité du vide secondaire. La jauge capacitive MKS 
Baratron fonctionne quant à elle pour des pressions comprises entre 2x10-2 Torr et 20 Torr. 
Outre le fait que la jauge capacitive MKS Baratron puisse être utilisée « plasma allumé », ces 
plages de fonctionnement justifient l’utilisation de deux sondes différentes. 
 
III.3.f - Système de plaque de chauffe  
Les dépôts sont effectués à basse température (par rapport à un dépôt LPCVD), entre 
la température ambiante et 400°C. Cette température est celle à laquelle est porté le substrat 
pendant le dépôt.  
Le système de chauffage du porte substrat est constitué de deux plaques en acier 
solidaire de la partie supérieure du réacteur; elles sont placées de part et d'autre de la boîte 
plasma (fig 3-8). Chaque plaque contient trois résistances de 1 kW espacées régulièrement et 
reliées au système de régulation qui contrôle la température au centre et à l'extérieur des 
plaques. Les mesures sont effectuées à l'aide de thermocouples au platine placés à l'intérieur 
des plaques. 
Le joint en caoutchouc qui assure l'étanchéité entre le couvercle et la base du réacteur 
peut se détériorer si la température dépasse les 100°C. C'est pourquoi, un circuit de 
refroidissement à l'eau passe en dessous et au dessus du joint du couvercle afin d'éviter sa 




Figure 3-8 : Vue en coupe du cylindre sous vide faisant apparaître la boîte plasma, les 
plaques chauffantes et l’électrode radiofréquence. 
 
IV- Elaboration d’un dispositif pour les mesures électriques  
Au chapitre 5, nous aborderons les caractérisations électriques effectuées sur les 
dispositifs réalisés au LAPLACE. Nous n’abordons ici que l’aspect « élaboration » d’un 
dispositif sur lequel il est possible de faire des études électriques. 
 
IV.1 - Nettoyage d'une plaquette de silicium 
Les plaquettes de silicium utilisées doivent subir un nettoyage avant tout traitement. 
La plaquette subit d’abord un décapage chimique dans une solution piranha pendant 2 
minutes. Cette solution est composée à moitié d’eau oxygénée (H2O2) et d’acide sulfurique 
(H2SO4). Elle a pour but de faire croître chimiquement une couche d’oxyde qui va piéger en 
son sein la pollution présente à la surface du wafer. 
Après un rinçage pendant au moins 3 min dans l’eau désionisée, cette couche d’oxyde est 
ensuite retirée par gravure chimique dans un bain d’acide fluorhydrique dilué (HF+H2O) 






IV.2 - Dépôt(s) 
Le dépôt PECVD est adapté à la synthèse de couches minces sur des substrats 
sensibles à la température (<400°C). Avec le réacteur disponible au LAPLACE, il fut possible 
de déposer, de manière contrôlée, des couches très fines (environ 10 nm) avec une rugosité 
relativement faible et une reproductibilité maitrisée. 
Dans les dépôts PECVD, la modification de certains paramètres opératoires comme la 
pression de travail, la puissance injectée, les débits gazeux ou même la pulsation vont influer 
directement sur les processus physiques et chimiques initiés dans la décharge et ainsi modifier 
les propriétés du matériau déposé. La composition et la structure des dépôts dépendent 
étroitement de ces processus qui contrôlent donc directement les propriétés électriques et 
optiques des couches déposées. Les matériaux obtenus se subdivisent schématiquement en 
deux grandes catégories de matériaux : les dépôts conduisant à la formation de matériaux de 
type silice à caractère isolant et les matériaux de type suboxyde dont les propriétés vont être 
très dépendantes du contenu en silicium et peuvent conduire, si l’excès de silicium est 
suffisant, à des couches contenant des amas de silicium.  
 Dans le but de produire un dispositif à mémoire non volatile, le procédé PPECVD 
pourra être utilisé à la fois pour déposer la couche riche en silicium et la couche de silice. Une 
fois recuite, cette couche riche en silicium contiendra des nanocristaux de silicium et sera 
utilisée comme grille flottante. La couche de silice servira d’oxyde de contrôle dans le 
dispositif final. Concernant l’oxyde tunnel, il est obtenu par oxydation du substrat en post-
déposition. Bien qu’elles ne soient pas élaborées par le même procédé, les deux couches 
d’oxyde de silicium sont utilisées comme diélectriques pour garantir la rétention des charges 
stockés dans la couche d’oxynitrure de silicium contenant des nanocristaux de silicium. 
L’oxyde de silicium est un des matériaux les plus utilisés dans l’industrie microélectronique 
en raison de sa compatibilité avec le silicium. Il est utilisé comme matériau isolant pour jouer 
le rôle d’oxyde tunnel ou d’oxyde de contrôle dans les MOSFET. Deux techniques se sont 
imposées pour fabriquer de la silice : l’une passe par un dépôt plasma (LPCVD ou PECVD), 
l’autre consiste à faire croire une couche d’oxyde par oxydation thermique à haute 
température. Ces deux techniques ne conduisent pas exactement au même type de silice. La 
caractérisation d’un réseau comme celui de SiO2 nécessite l’étude de l’ordre et du désordre à 
plus ou moins langue distance. Les trois formes de réseaux de silice que l’on distingue sont 
cristallines, vitreuses ou amorphes. 
La silice cristalline révèle une homogénéité chimique et un ordre à longue distance 
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alors que la silice vitreuse ne montre d’un ordre à courte distance. Les silices obtenues 
thermiquement sont de cette nature. La silice obtenue par oxydation à haute température 
diffère donc d’une silice cristalline par un ordre à courte distance. Les imperfections de ce 
réseau permettent à des atomes étrangers de pénétrer et de diffuser au travers, ce qui dégrade 
les propriétés isolantes de la couche. C’est le cas des silices déposées par plasmas ou 
élaborées par évaporation. 
Dans le cadre de notre travail, nous utilisons l’oxydation à haute température pour 
obtenir un oxyde tunnel et le dépôt plasma pour l’oxyde de contrôle. 
 Entre ces deux couches vient se positionner la grille flottante. Il s’agit d’une couche 
dont la matrice est isolante et contenant des nanocristaux de silicium. Obtenue par dépôt 
PPECVD suivit d’un traitement thermique, ses propriétés structurales sont étudiées dans le 
chapitre 4. Comme nous le verrons, le dépôt de couches très fines d’oxynitrure de silicium 
contenant des nanocristaux de silicium, dépend de différents paramètres. 
D’abord, le rapport du débit de protoxyde d’azote sur le débit de silane doit être faible (γ<2,5) 
afin d’obtenir un excès de silicium suffisant à l’obtention d’amas de silicium qui lors d’un 
recuit vont cristalliser pour obtenir les nanostructures de silicium souhaitées. Un dépôt à fort 
rapport (γ > 80),  est utilisé dans un dispositif comme couche diélectrique pour l’oxyde de 
grille.  
L’utilisation d’une décharge pulsée permet quant à elle la relaxation des espèces 
réactives et contrôle la croissance des amas en phase gaz. Il fut fixé à 1/4. La décharge est 
allumée pendant 100 ms et éteinte pendant 300 ms. Dans le cas d’une décharge continue, le 
silane est consommé dans la zone la plus proche de l’entrée du mélange. Une décharge pulsée, 
permettant le renouvellement du mélange dans le réacteur, bénéficie d’une meilleure 
répartition de la consommation du silane. 
La température du substrat est un autre paramètre important. Les travaux précédents 
[Bedjaoui07] ont permis d’évaluer l’influence de la température du substrat sur la 
composition des couches. Un bon compromis entre le pourcentage d’azote perturbant la 
matrice et la teneur en hydrogène se situe autour des 300°C, c’est pourquoi cette température 
fut utilisée pour le substrat pour tous les dépôts.  
Ensuite, la pression comme la densité de puissance, influencent à la fois la 
composition des dépôts, la vitesse de dépôt, l’uniformité de ce dernier et la croissance des 
amas en phase gazeuse.  
Enfin, c’est à partir du choix des paramètres précédents que le temps de dépôt est 
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utilisé pour contrôler l’épaisseur de la couche déposée. Des analyses ellipsométriques et MET 
ont notamment permis de mesurer ces épaisseurs en fonction des conditions d’élaboration et 
donc de déterminer la vitesse de dépôt en fonction des conditions opératoires choisies. 
Le contrôle de ces différents paramètres est un élément primordial de l’élaboration de 
couche par dépôt PPECVD. Ils seront étudiés plus précisément dans le chapitre consacré aux 
études structurales. 
NB : Afin de garantir la stabilité de la décharge, permettre un accord plus aisé et donc 
garantir des propriétés constantes sur l’épaisseur du dépôt, les caractéristiques physiques et 
électriques des électrodes (nature de la surface, coefficient d’émission secondaire), doivent 
être les plus stables possibles afin de garantir la stabilité des processus d’émissions. Pour 
cela, après chaque nettoyage complet du réacteur (qui comprend un sablage), il est 
nécessaire de déposer une couche de silice recouvrant toutes les parois du réacteur qui 
permettra de garantir la stabilité des processus mis en jeu au niveau des électrodes. Sans 
cette étape, l’adaptation d’impédance entre la décharge et le générateur évolue au cours du 
temps. Ceci rend particulièrement difficile le réglage de l’accord d’impédance pendant les 
premières minutes de dépôt et ne permet en aucun cas d’assurer leur reproductibilité. 
 
IV.3 - Recuits 
Après l’étape de dépôt vient d’étape de recuit. C’est une étape indispensable dans la 
fabrication d’un dispositif.  
 
IV.3.a - Le four 
Pour effectuer des recuits sur les échantillons, nous utilisons un four tubulaire 
Nabertherm R80/750/13. Il est équipé d’un tube en quartz de 1050 mm et d’un diamètre de 80 
mm. La température peut aller jusqu’à 1300°C et est constante sur une zone d’une longueur 
de 750 mm. 
Le tube de quartz inséré dans le four limite la température maximale d’utilisation. En 
effet, le quartz se ramollit autour de 1200°C. De ce fait, les recuits les plus longs (75 minutes) 
ne dépassent pas les 1100°C. Trois gaz purs ou mélangés sont utilisés comme atmosphère de 
recuit : N2, mélange N2-O2 (N2 = 99%, O2 = 1%) et « forming gas » (N2 = 95,1%, H2 = 4,9%). 




Figure 3-9 : Schéma du four  
Au cours des études structurales, notamment en ce qui concerne les recuits sous 
atmosphère oxydante, il faudra non seulement considérer le plateau à la température de recuit 
désirée, mais aussi les rampes de température avant et après le plateau. En effet, l’oxydation 
démarre pour des températures plus faibles que la température à laquelle nous effectuons nos 
traitements. C’est pourquoi, il est indispensable de prendre en compte ces rampes (fig. 3-10), 
notamment pour effectuer des simulations de l’oxydation du substrat de Si (oxydation 
planaire) et des nanocristaux de Si (oxydation 3D). 
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IV.3.b - Les paramètres, les recuits  
Le traitement thermique est une étape indispensable pour obtenir des structures 
cristallines. Notons que différents recuits peuvent être effectués sur un même dépôt en clivant 
la plaquette. En utilisant les gaz ou mélanges disponible il est possible d’effectuer différents 
types de recuits. 
Un recuit sous atmosphère inerte est possible en utilisant du N2 pur. Par inerte 
comprenons ici que le N2 est seulement utilisé comme vecteur de l'agitation thermique ce qui 
signifie que les molécules de diazote ne vont en aucun cas réagir avec le dépôt et donc venir 
apporter de l'azote dans la couche. Comme nous le verrons en détail dans le chapitre 4, il 
permet d’obtenir une couche contenant des nanocristaux à partir d’une couche déposée avec 
des paramètres favorisant la présence de silicium en excès. Il est aussi utilisé pour passiver la 
couche. Par passivation on entend réparer les défauts qui sont les lieux de pièges de charges 
ou d’éliminer des polluants indésirables qui dégradent considérablement les propriétés 
électriques de la couche. Ce traitement est donc appliqué aux oxydes comme aux couches 
sub-oxydes. 
D’autre part, le traitement sous atmosphère faiblement oxydante (1% d’oxygène dans 
l’N2) a plusieurs intérêts. D’abord il permet la création d’un oxyde tunnel séparant le substrat 
de la couche contenant les nanocristaux. Il permet ensuite une meilleure séparation des 
nanocristaux entre eux [Coffin06]. Enfin, on attend de ce traitement une amélioration de la 
qualité de la matrice enveloppant les nanocristaux en diminuant la quantité de piège de 
charges et ainsi éviter les fuites de courant [Bonafos05]. Il a été aussi utilisé pour élaborer des 
couche de silice thermique afin d’en étudier les propriétés électriques. 
L’effet des paramètres des dépôts et l’effet des recuits sur la structure sont étudiés au 
cours du chapitre 4. Les études électriques des échantillons étant arrivées au stade d’un 
dispositif MOS (pour les silices) et MOS modifié (pour les empilements silice thermique, 
couches contenant des nanocristaux et oxyde plasma) sont étudiés au chapitre 5. 
Nous allons maintenant voir les étapes permettant d’élaborer un dispositif pour les mesures 
électriques C(V) pour les plaquettes faiblement dopées et I(V) pour les forts dopages. 
 
V - Préparation d’un dispositif pour les études électriques  
Dans cette section, nous allons suivre pas à pas les étapes permettant d’obtenir un 
dispositif pour les mesures électriques. Au départ, l’échantillon est tel qu’il est vu sur la figure 
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3-11.1. Autrement dit, il s’agit d’une plaquette de silicium de 2 pouces sur laquelle un ou 
plusieurs dépôts et des traitements thermiques ont pu être effectués. 
 
V.1 - Désoxydation face arrière 
Afin de procéder à la désoxydation de la face arrière sans attaquer la face avant, on 
protège la face avant avec de la cire apiézon AZ9260 (fig. 3-11.2). On procède ensuite à une 
désoxydation de la face arrière en plongeant l’échantillon dans du HF (fig. 3-11.3). Ceci 
permet d’éviter de piéger d’éventuelles pollutions à la future interface silicium/or. 
 
V.2 - Création d’un contact en or face arrière 
Une fois la face arrière nettoyée, on peut procéder au dépôt d’une couche d’or sur cette 
même face (fig. 3-11.4). On évapore de l’or pendant deux fois 5 minutes à 60 °C. 
On peut maintenant enlever la résine de la face avant avec une solution adaptée : le AZ100 
remover (fig. 3-11.5). 
Afin d’avoir un contact ohmique entre l’or et la plaquette de silicium, un recuit à 
370°C pic (pas de plateau) dans le four du LAPLACE s’est révélé adapté à notre demande, en 
dépassant pendant 7 minutes le point d’eutectique silicium/or qui est à 363°C [Shpyrko06, 
Mitchell07] (fig. 3-11.6). Ceci permet une diffusion partielle de l’or dans le silicium afin de 
réaliser un contact ohmique. 
 
V.3 - Fabrication des plots face avant  
Une évaporation d’aluminium est ensuite effectuée sur la face avant (fig. 3-11.7), 
suivie du dépôt d’une résine photosensible, l’AZ5214 (fig. 3-11.8). Une fois que cette résine a 
durci, on applique le masque possédant le motif souhaité pour les électrodes d’aluminium et 
l’on procède à la photolithographie de la résine (fig. 3-11.9). 
Pour réaliser ce motif dans l’aluminium, on attaque la face avant avec une solution de 
H3PO4/HNO3 qui va attaquer l’aluminium en épargnant la résine (fig. 3-11.10). 
Il ne reste plus qu’à retirer ce qu’il reste de résine avec l’AZ100 remover (fig. 3-11.11) pour 
voir apparaître les plots d’aluminium. Dès lors, le dispositif est prêt pour les caractérisations 
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7 -  Evaporation Aluminium face avant     8 - Enduction résine AZ5214 






















9 -  Photolithographie                                    10 - Gravure de l’Aluminium 






11 - Retrait résine AZ5214              12 - Dispositif terminé 





Figure 3-11 : Les 12 étapes pour la création d’un dispositif NVM à partir d’un empilement 
 
Les plots ainsi réalisés sont de tailles et de formes différentes : des plots disques de 
rayons compris entre 50 et 150 μm et des plots carrés de 100 à 300 μm de côté.  
En dernier lieu, des études capacité-tension accompagnées de tests électriques de 
chargement/déchargement sur des empilements de couches très minces ont permis d’indiquer 
que les structures p-MOS réalisées étaient prometteuses pour la réalisation des MNV.  
 
Conclusion 
Ce chapitre nous a permis d’appréhender les différents procédés concernant 
l’élaboration de couches contenant des nanocristaux de silicium. Il permet ainsi de positionner 
le PPECVD dans un éventail assez large de techniques qui donnent la possibilité de fabriquer 
des nanocristaux dans une couche isolante. Cette technique remplit par ailleurs les conditions 
nécessaires à l’obtention de couches très fines (environ 10 nm) requises pour des applications 
visant la production de mémoires non volatiles. Outre les électrodes dont nous avons décrit 
les différentes étapes de fabrication un peu plus haut, le dispositif MOS à grille flottante 
discrétisée nécessite l’élaboration d’une structure silicium dopé / oxyde tunnel / grille 
flottante / oxyde de grille. Le procédé PPECVD s'inscrit parfaitement dans ce cadre car il 
AZ 5214 





permet d’abord d’élaborer la couche enveloppant les nanocristaux de silicium dans une 
matrice isolante et ensuite de déposer une couche de silice qui servira d’oxyde tunnel dans un 
dispositif MOS à grille flottante. En pratique, la quantité de silicium  dans la couche dépend 
du rapport protoxyde d’azote sur silane (γ).  L’utilisation d’une décharge pulsée bénéficiant 
d’un renouvellement périodique du mélange autorise le contrôle la croissance et jouit d’une 
meilleure uniformité de la consommation du mélange dans le réacteur. Ensuite, le traitement 
thermique sous azote pur garantit la formation de nanocristaux dans des couches contenant un 
excès de silicium suffisant. Le recuit sous atmosphère légèrement oxydante (1% O2) a pour 
but de compléter l’empilement en créant une couche SiO2 qui jouera le rôle d’oxyde tunnel 
dans le dispositif final. Ce chapitre nous éclaire enfin sur les différents procédés mis en 
œuvres pour la fabrication des électrodes à partir de l'empilement (silicium dopé / oxyde 
tunnel / grille flottante / oxyde de grille) afin d'obtenir un dispositif qui pourra subir des 






[Ammendola02] G. Ammendola, M. Vulpio, M. Bileci, N. Nastasi, C. Gerardi, G. Renna, I. 
Crupi, G. Nicotra, and S. Lombardo, Nanocrystal metal-oxide-semiconductor memories 
obtained by chemical vapor deposition of Si nanocrystals, J. Vac. Sci. Technol. B, 20, 2075, 
(2002) 
[Baron00] T. Baron, F. Martin, P. Mur, C. Wyon, M. Dupuy, Silicon quantum dot nucleation 
on Si3N4, SiO2 and SiOxNy substrates for nanoelectronic devices, J. of Crystal Growth, 209, 4, 
pp. 1004-1008 (2000). 
[Bedjaoui05] Bedjaoui M., Despax B., Caumont M. and Bonafos C., Si nanocrystal-
containing SiOx (x < 2) produced by thermal annealing of PECVD realized thin films, 
Materials Science and Engineering B, 124–125, 508–512 (2005). 
[Bedjaoui 06] Bedjaoui M., Elaboration des dispositifs MOS contenant des nanocristaux de 
silicium obtenus par PECVD pulsé, Thèse de doctorat de l’Université Paul Sabatier, 
Toulouse, (2006). 
[Bedjaoui07] Bedjaoui M. and Despax B., Physicochemical and structural properties of ultra 
thin films with embedded silicon particles, Surface and Coatings Technology, 201, 9179-9183 
(2007). 
[Bedjaoui10] Bedjaoui M. and Despax B., Physico-chemical, Structural and Physical 
Properties of Hydrogenated Silicon Oxinitride Films Elaborated by Pulsed Radiofrequence 
Discharge, Thin Solid Films, 518, 4142-4149 (2010). 
[Bonafos04] C. Bonafos, M. Carrada, N. Cherkashin, H. Coffin, D. Chassaing, G. Ben 
Assayag and A. Claverie, T. Müller and K. H. Heinig, M. Perego and M. Fanciulli, P. 
Dimitrakis and P. Normand, Manipulation of two-dimensional arrays of Si nanocrystals 
embedded in thin SiO2 layers by low energy ion implantation, J. Appl. Phys., 95, 5696 
(2004). 
[Bonafos05] Bonafos C, Coffin H, Schamm S, Cherkashin N, Ben Assayag G and Dimitrakis 
P, Si nanocrystals by ultra-low-energy ion beam-synthesis for non-volatile memory 
applications, Solid State Electronics, 49, 1734-1744, (2005). 
[Borsella97] Borsella E., Botti S., Cremano M., Martelli S., Montereali R.M. et Nesterenko 
A., Photoluminescence from oxidised Si nanoparticles produced by CW CO2 laser synthesis 
in a continuous-flow reactor, J. Mater. Sci. Letter, 16, p.221-223, (1997). 
87 
 
[Buljan09] M. Buljan, S.R.C. Pinto, R.J. Kashtiban, A.G. Rolo, A. Chahboun, U. Bangert, S. 
Levichev, V. Holy et M.J.M. Gomes, Size and spatial homogeneity of SiGe quantum dots in 
amorphous silica matrix, J. Appl. Phys., 106, (2009). 
[Coffin06] Coffin H, Bonafos C, Schamm S, Cherkashin N, Assayag GB and Claverie A., 
Oxidation of Si nanocrystals fabricated by ultralow-energy ion implantation in thin SiO2 
layers, J. Appl. Phys., 99, 044302-9 (2006). 
[Dimitrakis04] P. Dimitrakis, E. Kapetanakis, D. Tsoukalas, D. Skarlatos, C. Bonafos, G. Ben 
Asssayag, A. Claverie, M. Perego, M. Fanciulli, V. Soncini, R. Sotgiu, A. Agarwal, M. 
Ameen, P. Normand, “Silicon nanocrystal memory devices obtained by ultra-low-energy ion-
beam-synthesis”, Solid State Electronics, 48, 1511-1517 (2004). 
[Dugay05] S. Duguay, J.J. Grob, A. Slaoui, Y. Le Gall, M. Amann-Liess, Structural and 
electrical properties of Ge nanocrystals embedded in SiO2 by ion implantation and annealing, 
J. Appl. Phys., 97, 104330 (2005). 
[Garrido96] Garrido B., Lopez M., Ferré S., Romano-Rodriguez A., Ruterana P. et Morante 
J.R., Visible photoluminescence of SiO2 implanted with carbon and silicon, Nuclear. Intr. 
Meth. B, 120, p.101-105, (1996). 
[Gerardi02] C. Gerardi, G. Ammendola, M. Melanotte, S. Lombardo and I. Crupi, Reliability 
and Retention Study of Nanocrystal Cell Arrays, 32nd Solid-State Device Research European 
Conference, (2002) 
[Garrido00] B. Garrido, M. López, O. González, A. Pérez-Rodríguez, J.R. Morante, C. 
Bonafos, Correlation between structural and optical properties of Si nanocrystals embedded in 
SiO2: The mechanism of visible light emission, Appl. Phys. Lett., 77, 3143 (2000). 
[Garrido03] B. Garrido, S. Cheylan, O. González-Varona, A. Pérez-Rodríguez, J. R. Morante, 
The effect of additional oxidation on the memory characteristics of metal-oxide-
semiconductor capacitors with Si nanocrystals, Appl. Phys. Lett., 82, 26, pp. 4818, (2003). 
[Gourbilleau04] F. Gourbilleau, M. Levalois, C. Dufour, J. Vicens and R. Rizk, J. Appl. Phys., 
95, 3717 (2004). 
[Hanafi96] Hanafi H, Tiwari S, Khan I, IEEE Trans. Electron Devices, 43, p.1553, (1996). 
[Herlin-Boime08] Herlin-Biome N., Sublemontier O., Lacour F., Synthèse par pyrolyse laser 
de nanocristaux de silicium, Brevet déposé par le C.E.A., WO/2008/152272, (2008). 
[Kanemitsu93] Kanemitsu Y., Ogawa T., Shiraishi K. et Takeda K., Visible 
photoluminescence form oxidized Si nanometer-sized spheres: Exiton confinement on a 
88 
 
spherical shell, Phys. Rev. B, 48, p.4883, (1993). 
[Kohno94] Kohno K., Osaka Y., Toyomura F. et Katayama H., Photoluminescence of Si 
microcrytals embedded in SiO2 glass films, Jpn. J. Appl. Phys., 33, p.6616-6622, (1994). 
[Masuoka84] Masuoka F., Asano M., Iwahashi H., Komuto T. et Tanaka S., A new flash 
EEPROM cell using triple polysilicon technology, IEEE IEDM tech. Dig. 1984, (1984). 
[Mitchell07] J.S. Mitchell, H.R. Lahiji and K. Najafi, Gold-Silicon Eutectic Wafer Bonding 
Technology for Vacuum Packaging, SSEL Annual Report, (2007). 
[Moisan06] M. Moisan et J. Pelletier, Physique des plasmas collisionnels, ISBN 978 2 86883 
822 3, Collection Grenoble Sciences, (2006). 
[Nakajima96] Nakajima A., Sugita Y., Kawamura K. et col., Si quantum dot formation with 
low pressure chemical vapor deposition, Jpn. J. Appl. Phys., 35, n°2B p.L189, (1996).  
[Normand98] P. Normand, D. Tsoukalas, E. Kapetanakis, J. A. Van Den Berg, D. G. Armour, 
J. Stoemenos, C. Vieu, Formation of 2-D arrays of silicon nanocrystals in thin SiO2 films by 
very-low energy Si+ ion implantation, Electrochemical and Solid-State Letters, 1, 88-90 
(1998). 
[Patronne01] L. Patrone, D. Nelson, V.I. Safarov, M. Sentis, W. Marine, and S. Giorgio, 
Photoluminescence of silicon nanoclusters with reduced size dispersion produced by laser 
ablation, J. Appl. Phys., 87, p.3829, (2001). 
[Porti05] M. Porti, M. Avidano, M. Nafría, X. Aymerich, J. Carreras, and B. Garrido, 
Conduction mechanisms and charge storage in Si-nanocrystals metal-oxide-semiconductor 
memory devices studied with conducting atomic force microscopy, J.  Appl. Phys., 98, 5, 
(2005). 
[Qin94] Qin G.G., Huang Y.M., Zong B.Q. et col., A comparaison study of 
electroluminescence from Au/native oxyde/p-Si and Au/porous Si diodes, Superlatt. and 
microscostruct., 16, n°4 p.387, (1994).  
[Qin95] Qin G.G., Li A.P., Zhang B.R. et Li B.C., Visible electroluminescence from 
semitransparent Au film/extra thin Si-rich silicon oxide film/p-Si structure, J. Appl. Phys., 78, 
p.2006-2009, (1995). 
[Shimizu94] Shimizu-Iwayama T., Fujita K., Nakao S., Saitoh K., Fujita T. et Itoh N., Visible 
photoluminescence in Si+-implanted silica glass, J. Appl. Phys., 75, p.7779-7783, (1994). 
[Shpyrko06] O.G. Shpyrko, R. Streitel, V.S.K. Balagurusamy, A. Y. Grigoriev, M. Deutsch, 
B.M. Ocko, M. Meron, B. Lin and P.S. Pershan, Surface Crystallization in a Liquid AuSi 
89 
 
Alloy, Science, 313, pp. 77-80, (2006). 
[Tiwari96] S. Tiwari, F. Rana, K. Chan, L. Shi et H. Hanafi, A silicon nanocrystals based 
memory, Appl. Phys. Lett., 68, 1377 (1996). 
[Tonneau87] D. Tonneau, G. Auvert, Y. Pauleau, CO2-laser-induced chemical vapour 
deposition of polycrystalline silicon from silane, Thin Solid Films, 155, Issue 1-15 p.75-86, 
(1987). 
[Younis09] Younis G., Yousfi M. and Despax B., Particle model analyses of N2O dilution with 













CHAPITRE 4 : Etude structurale de couches très fines de 
SiON élaborées par PPECVD 
 
Ce chapitre est consacré à la description et à l’interprétation des analyses permettant la 
compréhension des phénomènes se produisant lors du dépôt ou lors de traitements 
thermiques. Les couches amorphes telles que déposées sont sensées : soit contenir des de 
silicium amorphe dans une matrice SiOxNy, soit être des couches homogènes avec un excès en 
silicium. Cette étude est nécessaire non seulement pour nous éclairer sur l’influence des 
paramètres d’élaboration, mais aussi sur les phénomènes mis en jeu lors des traitements 
thermiques. 
Les matériaux conduisant à la formation d’oxydes et de nitrures sous-
stœchiométriques obtenus par des procédés hors équilibre thermodynamique tel que les 
procédés plasma sont des matériaux à propriétés physiques et physicochimiques originales et 
modifiables. En effet, les procédés plasma autorisent la formation en couches minces de 
matériaux ayant des compositions et des arrangements structuraux très particuliers. Les 
caractéristiques de ces dépôts sont liées à l’énergie déposée dans la décharge, au rapport des 
compositions des mélanges gazeux, à la température du procédé mais aussi à la nature 
amorphe et instable du film déposé. De ce fait, les procédés plasma offrent une versatilité (au 
sens anglais du terme) que peu de procédés de synthèse offrent. Néanmoins, ces procédés 
multi paramètres opératoires interdépendants ont leur revers en terme versatilité au sens 
français du terme (non reproductibilité). Le contrôle des conditions opératoires et l’effet de 
leur variation sur les propriétés physicochimiques des films déposés ont été largement étudiés 
dans la littérature.  
Nous présenterons dans un premier temps une synthèse bibliographique des propriétés 
physico-chimiques des films élaborés dans un mélange N2O/SiH4. L’analyse précise de ces 
données de la littérature est à la base du choix des conditions opératoires de synthèse de nos 
couches dans ce travail. En effet, l’élaboration de matériaux contenant des nanocristaux de 
silicium nécessite de réaliser à la base des dépôts riches en silicium. Ces couches amorphes 
telles que déposées sont censées soit contenir des amas riches en silicium et/ou former des 
structures suboxydes. De plus, sous l’action de post-traitements thermiques, les réseaux 
initialement obtenus peuvent conduire à des arrangements chimiques thermodynamiquement 
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stables. C’est l’ensemble de ces aspects (composition, détection d’amas, nature des 
groupements chimiques, stabilité thermique…) qui sont en partie l’objet de notre étude. Par 
ailleurs la réalisation d’empilements appropriés avec la présence d’un oxyde tunnel à 
l’interface semi-conducteur couche de nanocristaux que nécessite un composant MOS, nous a 
conduits à évaluer l’impact des recuits thermiques en l’absence ou en présence d’un très faible 
pourcentage d’oxygène (1%).  
 
I - Résultats de la littérature 
Les dépôts PECVD obtenus dans des mélanges N2O/SiH4 ont fait l’objet de 
nombreuses études. Les nombreux travaux qui ont été publiés sur les décharges PECVD d'un 
mélange de protoxyde d'azote et de silane nous ont permis de définir les limites des différents 
paramètres influençant les propriétés des dépôts. Les principaux facteurs entrainant une 
modification notable du dépôt sont le rapport protoxyde d'azote sur silane (γ), l'ajout d'hélium, 
la température du substrat, la densité de puissance et la pulsation de la décharge 
radiofréquence (Pulsed Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition-PPECVD). La maîtrise 
de ces paramètres permet d'obtenir des matériaux dont les propriétés optiques et électriques 
diffèrent en fonction de la composition. Ils se subdivisent schématiquement en deux grandes 
catégories de types de matériaux : les dépôts conduisant à la formation de matériaux de type 
silice à caractère isolant et les matériaux riche en silicium de type suboxyde dont les 
propriétés vont être très dépendantes du contenu en silicium.  
Comme l’a montré Bedjaoui [Bedjaoui07], la pulsation de la décharge (PPECVD) 
dans nos conditions spécifiques d’écoulement et de pression, influe fortement sur 
l’homogénéité de la distribution du silane à l’état stationnaire le long de l’écoulement, sur 
l’homogénéité du dépôt et sur la disparition de poudre submicrométrique dans la décharge 
[Date00, Chayani03, Bedjaoui05]. En effet, le renouvellement du silane pendant le temps 
d’extinction du plasma assure des conditions d’homogénéité de la décharge sur la totalité du 
réacteur. De plus, cette extinction évite la formation de particules solide chargées 
négativement qui s’accumule électrostatiquement dans le plasma et qui tombent sur les 
surfaces quand les forces de gravitation ou d’écoulement l’autorisent. 
Les autres paramètres opératoires influent directement sur la décharge hormis la 
température qui agit en plus sur la croissance du réseau. Le large domaine de composition des 
films déposés est en premier lieu lié au rapport des débits N2O/SiH4.  
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En effet, des études FTIR effectuées sur des couches épaisses élaborées pour un 
rapport de débit gazeux (ã=N2O/SiH4) élevé (à partir de 60) montrent que l'augmentation du 
rapport N2O/SiH4 a pour effet de diminuer la concentration des liaisons Si-OH (3400-3700 
cm-1) dans le film, jusqu'à leur disparition complète pour des ã supérieurs à 140 [Date00]. 
D'autres auteurs [Devine91, Chao86] font état d'une réduction notable des liaisons Si-OH par 
l'ajout d'un gaz inerte (l'hélium) au mélange. Cependant, Herak et col. [Herak86] soulignent 
dans leurs travaux que l'ajout d'hélium n'est efficace que pour certaines techniques de dépôt et 
que cette incorporation peut être réduite en contrôlant l'énergie des ions. 
Les précédents travaux effectués dans notre équipe sur notre réacteur montrent que le 
rapport N2O/SiH4 a une influence directe sur les propriétés du dépôt. En effet, à partir de 
l’analyse RBS (Rutherford Backscaterring Spectroscopy pour rétrodiffusion de Rutherford) 
(figure 4-1), nous constatons que la proportion de silane dans la décharge est en relation 
directe avec le pourcentage atomique de silicium mesurée par RBS dans les échantillons non 
recuits [Bedjaoui06]. Nous verrons par la suite que le recuit de ces échantillons à haute 
température ne modifie pas cette observation.  
























Figure 4-1 : Analyse par RBS du pourcentage de Si, O et N en fonction du rapport du débit de 
protoxyde d’azote sur celui du silane (d’après [Bedjaoui06])  
 
Ces observations par RBS ont fourni des renseignements particulièrement utiles sur la 
composition des matériaux élaborés.  
Dans la littérature, Augustine et col. [Augustine95] ont réalisés des dépôts à plus 
faible pression (100 mTorr) avec des conditions opératoires présenté ci-dessus (température 
du substrat 300°C et puissance 35 Watt) en faisant varier le rapport N2O/SiH4 de 1 à 5, mais 
sans dilution du mélange réactif dans l’hélium. Ensuite un recuit de ces dépôts a été effectué 
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dans l’azote pendant 30 minutes, à 1050°C. L’analyse de la composition de leurs dépôts par 
XPS indique que l’augmentation du rapport N2O/SiH4 (fig. 4-2) entraîne un accroissement du 
contenu en O, une baisse du pourcentage de silicium mais aussi de la concentration en N 
(fig.4-2a). Les auteurs précisent que cette tendance reste respectée après la phase de recuit 
(fig.4-2b). 
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 Si - Non traité
 O - Non traité
 N - Non traité




















Rapport protoxyde d'azote sur silane
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Figure 4-2: Pourcentages atomiques (Si, O, N) déterminés par XPS [Augustine95] en fonction 
du rapport protoxyde d’azote sur silane. 
 
Dans les études RBS de Bedjaoui [Bedjaoui07] comme dans les études XPS 
d’Augustine et col. [Augustine95], nous constatons que la diminution de la proportion de 
silane dans la décharge a un effet direct sur la composition de la couche. En effet, la 
concentration en silicium diminue fortement avec l'augmentation du rapport N2O/SiH4. Par 
exemple, dans l’étude RBS, le pourcentage de silicium passe de 59,1%+/-2% pour un rapport 
γ = 0,7, à 41,5% +/-2% pour un rapport γ = 5,6 (fig. 4-1). Ces analyses ont également révélé 
que les échantillons étaient caractérisés par une faible concentration d'azote (< 12%). D'autres 
auteurs [Franzo00, Iacona00, Iacona01], étudiant le même type de décharge mais en 
CWPECVD (Continous Wave PECVD) confirment cette tendance. 
Comme on pouvait intuitivement le pressentir, la concentration de silicium dépend du 
rapport protoxyde d'azote sur silane [Bedjaoui07]. Une faible modification de ce rapport a une 
influence directe sur la quantité de silicium dans la couche et donc, en ce qui nous concerne 
plus particulièrement, sur l'excès de silicium disponible pour la nucléation de nanocristaux. 
Ceci est d’autant plus vrai pour des faibles valeurs du rapport protoxyde d’azote sur silane. Le 
pourcentage important de silicium constaté sur les analyses RBS de Bedjaoui et col. 
[Bedjaoui07] pour des rapports protoxyde d’azote sur silane inférieurs à 1 laisse supposer 
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qu'une percolation totale du réseau de silicium est obtenue en dessous de cette valeur critique. 
Dans les décharges N2O/SiH4 et N2O/SiH4/He, un autre paramètre influe de manière 
importante sur la cinétique de croissance et sur la nature du matériau déposé : la densité de 
puissance. En effet, les travaux de Pereyra et Alayo [Pereyra97] révèlent que l'augmentation 
de la densité de puissance accroit le taux de dissociation des produits réactifs, en particulier 
celui du silane, ce qui se traduit par l'augmentation de la vitesse de dépôt, une augmentation 
de l’amplitude du pic Si-O (1060 cm-1) et une diminution de sa largeur à mi-hauteur. Ils font 
aussi remarquer que pour de faibles densités de puissance, l’incorporation d’azote dans le 
dépôt se présente aussi sous forme de liaisons N-H (3400 cm-1) et non plus seulement sous 
forme de liaisons Si-N.  
Ces auteurs expliquent ces évolutions par une décomposition plus aisée du silane par 
rapport au protoxyde d'azote pour de faibles densités de puissance. Ils notent également le 
phénomène suivant : les radicaux du silane présents dans la décharge réagissent 
préférentiellement avec les radicaux de l'oxygène plutôt qu'avec les radicaux de l'azote. Ceci 
est d’autant plus marqué que le taux de dissociation de N2O produit une quantité en oxygène 
élevée par rapport au radicaux du silane (puissance élevé ou N2O/SiH4 élevé).  
Ce comportement a été vérifié par la suite à l'aide d'analyses FTIR obtenues à partir de 
dépôts effectués sur le réacteur PPECVD du LAPLACE [Bedjaoui07] pour un rapport γ = 4 à 
320°C. Mais, dans une décharge à faible rapport protoxyde d’azote sur silane et quelque soit 
la densité de puissance utilisée, l’incorporation d’azote est inévitable. Dans ces conditions, les 
radicaux issus de la décomposition du silane sont présents en forte proportion et saturent la 
réaction avec l’oxygène présent dans la décharge donc le dépôt présente des liaisons Si-O, Si-
H, Si-N (et N-H pour les densités de puissance les plus faibles). 
Afin de produire des couches riches en silicium, il est donc nécessaire d’effectuer le 
dépôt sous une faible densité de puissance et une forte proportion de silane dans la décharge. 
La faible densité de puissance garantie un dépôt plus lent, dont le contrôle en épaisseur est 
ainsi plus aisé. Comme décrit dans la section précédente, la forte proportion de silane permet 
l’obtention de couches contenant un excès significatif de silicium dans le but de produire des 
couches contenant des nanocristaux de silicium. (Cet excès de silicium est présent sous forme 
de liaisons Si-H et Si-N). 
Un autre paramètre qui permet de piloter les propriétés des couches déposées est la 
température du substrat pendant le dépôt. La température du substrat influe directement sur 
les coefficients de collage des différentes espèces présentes dans le plasma et la croissance du 
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réseau. Le but de cette section n'est pas de s'attarder, espèce par espèce, à celles qui vont 
préférentiellement se coller au substrat en fonction de la température, mais plutôt d'évaluer 
l’effet que ce paramètre a sur les liaisons moléculaires présentes dans la couche déposée, en 
fonction de la température. Ceci se fera notamment à l’aide d’études infrarouge (FTIR : 
Fourier Transform Infra-Red) disponibles dans la littérature que nous allons présenter ici. 
Haques et col. [Haques95] ont étudié l'influence de la température du substrat dans un 
mélange N2O/SiH4 (450sccm / 85sscm) à 0,9 Torr. Ces études démontrent la présence de 
liaisons Si-O, Si-H et Si-OH dans les couches déposées. Pour des températures de dépôts 
comprises entre 250°C et 350°C, ils n'observent pas de variations significatives de la position 
relative des pics. Cependant, ils ont noté une augmentation de l'amplitude des pics Si-O quand 
la température décroit. Des observations similaires ont aussi été reportées par Pereyra et 
Alayo [Pereyra97] pour un mélange N2O/SiH4/He. La position du pic Si-O n'est pas affectée 
par une température de dépôt comprise entre 230°C et 320°C. Cette étude montre aussi une 
tendance des liaisons Si-OH à disparaitre pour les températures de dépôts les plus élevées. 
Au-delà de cette température, ils notent une augmentation de l’incorporation d’azote sous la 
forme de liaisons N-H (3400 cm-1). Plusieurs auteurs [Chao85, Pai86, Ay04 et Scopel03] 
attribuent la présence des pics Si-H et Si-OH à la porosité du film et à la déficience en 
oxygène dans le film. Par la suite, dans son travail de thèse, Bedjaoui [Bedjaoui06] a étudié 
l'effet de la température du substrat sur la modification des spectres FTIR sur une plage de 
température comprise entre la température ambiante et 380°C. A partir de cette dernière étude 
dans le domaine 2050-2200 cm-1, on constate qu'à température ambiante, les dépôts sont 
caractérisés par la présence de liaisons Si-H dans un environnement H-Si≡SiO2. A 200°C, 
l’environnement chimique structural des liaisons Si-H est plus complexe (H-Si≡Si2O, H-
Si≡N3, H-Si≡SiO2 et H-Si≡O3). Avec l’augmentation de la température (jusqu’à 380°C), 
apparait une diminution en amplitude de la liaison H-Si≡SiO2 et en parallèle un élargissement 
du pic Si-O-Si (1060 cm-1). Selon Bedjaoui, ceci laisse supposer que l'augmentation de 
température favoriserait la séparation de phase entre deux types de phases Si-H amorphes et 
SiOx. Il propose également que le réseau créé puisse être très complexe en raison de la 
formation de “fausses” liaisons entre les deux phases. L'utilisation d'une température du 
substrat de 300°C est un compromis entre la quantité de liaisons Si-H (H-Si=SiO2), Si-OH et 
la préservation de la qualité de la matrice environnante. 
La couche, telle que déposée, c'est-à-dire non recuite, est amenée à subir différents 
traitements thermiques. Nous nous intéresserons plus tard et en détail à l'effet d'un traitement 
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sous une atmosphère oxydante. Focalisons nous d'abord sur les études concernant les recuits 
dans de l'azote pur, inerte. Par inerte comprenons ici qu'il est seulement utilisé comme vecteur 
de l'agitation thermique ce qui signifie que les molécules de diazote ne vont en aucun cas 
réagir avec le dépôt et donc venir apporter de l'azote dans la couche. 
Les travaux de Bedjaoui, et notamment l’étude avant et après traitement thermique de 
couches épaisses par FTIR font état de plusieurs éléments intéressants : 
Les échantillons n'ayant pas subi de traitement thermique possèdent des bandes 
centrées sur 2140 cm-1 et 870 cm-1 du spectre. Ces deux bandes sont respectivement 
caractéristiques de la présence de H-Si≡Si3 et de H2=Si=Si2. En revanche, les spectres des 
couches épaisses ayant subi des traitements thermiques à partir de 800°C révèlent la 
disparition des liaisons Si-H dans une couche de SiON [Bedjaoui10]. On peut donc conclure 
que les liaisons Si-H disparaissent lors d’un traitement thermique quand la température 
devient supérieure à 800°C. De plus, les analyses montrent que les liaisons Si-H présentes 
dans la couche non traitée peuvent être de nature différente avec des liaisons de type H-
Si≡SixO(3-x). Ce matériau serait ainsi poly-phasique et contiendrait les différents états 
d'oxydation du silicium (Si0, Si1+, Si2+, Si3+). Ceci pourrait donner des indications sur l'origine 
de la nucléation des nanocristaux de silicium. Cet aspect sera traité plus tard dans ce chapitre. 
Afin d’évaluer l’influence de la température et de la durée de recuit, Bedjaoui a réalisé 
une étude sur des couches initialement déposées à la même température de substrat de 380°C 
et avec les conditions opératoires suivantes : une pression de 0,5 Torr, une densité de 
puissance de 3 mWatt.cm-2, un rapport γ = 1,8, 40% d’He dans le mélange du gaz et un 
rapport cyclique de 32% (fpulse = 2,3 kHz). Il constate d'abord qu’un recuit au-delà de 700°C 
est nécessaire pour faire disparaître les bandes d’absorption des groupements Si-H. Il note 
aussi un déplacement systématique du pic TO3 vers les forts nombres d’onde lorsque la 
température de recuit augmente accompagné d’une décroissance de la largeur à mi-hauteur 
qui traduit une meilleure organisation du réseau des films recuits. Ces phénomènes avaient 
déjà été observés par San Andrés et col. [San Andrés03] sur des couches réalisées dans 
réacteur ECR à partir d’un mélange SiH4/O2. Les auteurs soulignent que les recuits effectués à 
300°C et 500°C ont révélé une diminution partielle des liaisons hydrogène tandis que le recuit 
à 900°C est caractérisé par une disparition complète de ces liaisons. Au-delà d’une 
température de 900°C (une température supérieure à cette valeur), ils notent un décalage des 
pics Si-O stretching vers la position du pic obtenue pour la silice (SiO2). Ce décalage est 
accompagné d’une décroissance de la largeur à mi-hauteur et montrerait une nette séparation 
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de phase entre la silice et le silicium résultant de la réaction : (x/2)SiOx → SiO2+(1-x/2)Si. De 
telles évolutions induites par le recuit ont également été signalées par d’autres travaux comme 
Scopel et col. [Scopel03] et Iacona et col. [Iacona00] sur des échantillons élaborés par 
CWPECVD à partir d’un mélange N2O/SiH4 et par Charvet et al. [Charvet99] sur des 
échantillons réalisés par sputtering. Chacune de leur conclusion s’accorde à dire que le film 
non recuit, composé d’une seule phase désordonnée de type SiOx (x<2), serait le siège d’une 
modification structurale survenant suite à une réaction thermodynamique de ségrégation de 
l’excès de silicium induisant une séparation de phase. Nous discuterons dans la suite de ce 
chapitre du bien fondé de cette hypothèse. 
Les analyses (FTIR) discutées dans cette partie bibliographique ne peuvent pas être 
mise en œuvre sur des films dont l'épaisseur est inférieure à la dizaine de nanomètre. Nous 
pensons cependant que l'influence des différents paramètres opératoires est également valable 
sur des couches plus fines (< 20 nm), comme celles étudiées dans ce travail de thèse. Cette 
étude bibliographique est à l’origine du choix de nos paramètres pour les dépôts SiOxNy riche 
en silicium effectués au LAPLACE dont il convient d’étudier les propriétés structurales. 
 
II - Résultats : Evaluation des propriétés structurales des dépôts 
Dans le but de produire des mémoires non volatiles à nanocristaux de silicium, la 
compréhension de l’influence des paramètres régissant le dépôt ainsi que celle des traitements 
post-dépôts est indispensable. Pour cela, nous avons eu recours à différentes techniques 
permettant de diagnostiquer les propriétés structurales des dépôts. L’ellipsométrie nous a 
notamment permis d’effectuer des mesures d’épaisseurs et de déterminer la quantité de 
silicium en excès dans les couches étudiées. Ces mesures d’épaisseurs ont pu être confirmées 
par des études en MET en champ clair défocalisé afin de tester la validité des modèles utilisés 
pour analyser les spectres obtenus pas ellipsométrie. Une analyse en STEM-EELS (Scanning 
Transmission Electron Microscopy - Electron Energy Loss Spectroscopy) a par ailleurs 
permis d’améliorer ces modèles en estimant la proportion d’azote perturbant la matrice dans 
laquelle les nanocristaux sont enveloppés. Ensuite, nous verrons que l’étude EFTEM (Energy 
Filtered Transmission Electron Microscopy) et MEHR (Microscopie Electronique Haute-
Résolution) des populations des nanoparticules formées corroborent les résultats de 
l’ellipsométrie et ont permis de comprendre les phénomènes de nucléation et d’oxydation de 
ces nanoparticules intervenant lors de traitement thermiques à haute température. Intéressons-
nous dans un premier temps aux analyses ellipsométriques qui nous informent sur 
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l’uniformité des dépôts en réalisant la topographie des couches. 
 
II.1 - Uniformité en épaisseur du dépôt 
Primordial dans le cadre de dépôts de couches très fines (environ 10 nm), la maitrise 
de l'épaisseur (uniformité sur une plaquette, reproductibilité) dépend d'un contrôle strict des 
paramètres régissant la décharge, de la post-décharge ainsi que celui des traitements 
thermiques post-dépôt. C’est pourquoi nous avons jugé utile d’étudier l’uniformité du dépôt 
sur la surface d’une plaquette de silicium. 
 
Figure 4-3 : (a) distribution spatiale des points, en coordonnées polaires, utilisée pour la 
cartographie de la couche, (b) : topographie de l’échantillon non traité ; le cercle noir 
représentant la plaquette de silicium. 
 
La figure 4-3 est une cartographie de l'épaisseur d'une couche non traitée. Cette 
cartographie est obtenue par interpolation des analyses issues de 37 spectres mesurés par 
ellipsométrie dont la distribution dans le plan est disponible sur la figure 4-3a. Nous pouvons 
apprécier la distribution de ces points qui sont arrangés en coordonnées polaires avec un pas 
de 7 mm pour le rayon et un pas de π/6 en angle. Sur cette même figure, le cercle noir 
représente les limites de l’échantillon. Notons qu’une telle organisation fournit plus 
d’informations au centre de l’échantillon qu’à sa périphérie, mais cette configuration a pour 
avantage de prendre pour référence le centre de l’échantillon, c’est-à-dire d’obtenir 
information des points équidistants du bord d’échantillon. Les données permettant d’obtenir la 
topographie de l’échantillon ne sont pas interpolées en dehors de la région scannée, le bord 
même de l’échantillon n’est donc pas étudié. Le flux de gaz dans le réacteur plasma peut être 
représenté sur la figure 4-3b en direction de haut en bas. 
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Sur la figure 4-3b, nous constatons une différence de 1,5 nm entre la partie haute, 
proche de l'entrée des gaz et la partie basse, éloignée de l'entrée des gaz. En effet, la couche 
mesure entre 12 nm et 13 nm sur la partie haute alors qu’elle est d’environ 11 nm sur la partie 
basse. On peut aussi distinguer une légère dissymétrie entre les parties gauche et droite de la 
plaquette de silicium. Il est probable que cela soit dû à des imperfections quant à la géométrie 
de l'entrée des gaz qui a une influence sur la consommation des gaz et donc sur la vitesse de 
dépôt. Notons tout de même que l’inhomogénéité de dépôt n'excède pas 1 nm sur plus de 
4 cm² ce qui est encourageant dans le cadre de notre étude. Afin d’étudier la reproductibilité 
du procédé de dépôt, dix couches ont été déposées dans les mêmes conditions pour comparer 
les épaisseurs au centre de la plaquette. L’épaisseur moyenne est de 10,25 nm pour une 
déviation standard σ = 1,5 nm. Nous pouvons donc conclure que les mesures de l’épaisseur 
révèlent une bonne reproductibilité avec une incertitude correspondant à la déviation standard. 
Pour prendre en compte la variation de l’épaisseur du dépôt sur la surface de la plaquette, une 
barre d’erreur de 1,5 nm sera systématiquement prise en compte dans les mesures 
d’épaisseurs, lorsqu’il s’agit de mesures effectuées par MET. En effet, les épaisseurs de la 
couche déposée mesurées par MET dépendent de la position où le morceau d'échantillon 
étudié fut pris sur la plaquette. De plus, dans un souci de cohérence entre les résultats, c’est le 
même échantillon que celui analysé tel que déposé qui a été ensuite clivé pour effectuer les 
traitements thermiques post-dépôt. 
Quelle que soit l’étape (échantillon non traité, recuit sous azote ou oxydé), 
l’uniformité du dépôt correspond aux valeurs obtenues par ellipsométrie (i.e. +/-1,5 nm). Ces 
analyses laissent aussi penser que l’inhomogénéité en épaisseur du dépôt est amoindrie au 
cours des différents traitements thermiques. Néanmoins, dans les barres d’erreurs considérées, 
il est difficile de conclure quant à l’effet d’un recuit à haute température sur l’homogénéité en 
surface du dépôt. Cependant, si tel est le cas, il est possible que ce phénomène résulte de l’état 
de viscosité de la couche à haute température qui permettrait d’en améliorer l’homogénéité. 
 
II.2 - Analyse des couches par ellipsométrie 
L’ellipsométrie est une technique non destructive dont la mise en œuvre est simple. 
Comme nous allons le voir, elle nous a permis de caractériser la composition des couches 
ainsi que leurs épaisseurs avec une grande précision et ce, à chaque étape d’élaboration. 
Les résultats issus des mesures ellipsométriques des trois types de couches (non 
traitée, recuite sous azote et oxydée) sont compilés dans le tableau 4-2. Tous les spectres ont 
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été analysés par l’approximation de Bruggeman [Bruggeman35]. La précision de 
l’interprétation des mesures par le modèle dépend du choix de ce dernier. Concernant la 
nature de la matrice, nous utilisions au départ de ce travail de thèse de la silice (SiO2). Les 
résultats se sont cependant avérés plus précis, bien que très proches, en considérant une 
incorporation d’azote dans la matrice. L’étude suivante est à l’origine de ce choix. 
 
 
Figure 4-4 : image ADF (Annular Dark Field) de l’échantillon tel que déposé montrant la 
région analysée mise en relation avec le profil STEM-EELS mesuré. 
Une analyse chimique effectuée en STEM-EELS avec une sonde d’un nanomètre de 
diamètre a permis de remonter à la composition de nos couches. Cette technique permet ainsi 
de construire le profil des éléments chimiques présents sur l’épaisseur de la couche. En 
particulier, elle a rendu possible l’accès au pourcentage d’azote dans la matrice par balayage 
de la sonde sur la couche. 
La zone sur la figure 4-4 correspondant au film déposé fut analysée en considérant les 
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profils de silicium, d’oxygène et d’azote. Compte-tenu des barres d’erreurs, la proportion 
d’azote dans la matrice est comprise entre 4% et 8% dans les échantillons non traités et ne 
varie pas pour les échantillons recuits. La présence d’atomes d’azote dans la matrice est due à 
l’utilisation de protoxyde d’azote (N2O) dans la décharge PPECVD. Notons que ce taux 
d’azote ne varie pas après recuit sous atmosphère azote. 
Cette présence d’azote détectable est à la base de l’utilisation des paramètres optiques 
n (indice de réfraction) et k (coefficient d’extinction) issus d’un matériau de silice enrichie en 
azote qui servira de couche de référence pour ajuster les spectres obtenus par ellipsométrie. 
Donc, le choix d’une matrice de composition SiON(10% d’azote) de la base de données de 
SOPRA [WinElli99] s’est révélé être plus adaptée dans l’ajustement entre le modèle 
mathématique et les spectres expérimentaux que l’utilisation d’une matrice en SiO2 classique. 
Les résultats issus des analyses des spectres d’ellipsométrie concernant la composition 
des couches telle que déposées, à différents rapports de débit de protoxyde d’azote sur silane 
(γ) sont compilés sur la figure 4-5. 




















γ = Q[N2O]/Q[SiH4]  
Figure 4-5 : Fractions volumiques de silicium amorphe en fonction du rapport protoxyde 
d’azote sur silane obtenues par analyse ellipsométrique.  
L’évolution de la stœchiométrie de la couche (la proportion de silicium amorphe) en 
fonction de la proportion de silane dans la décharge a été mesurée par ellipsométrie et est en 
accord avec les résultats de la littérature. Cette fraction volumique de silicium ne doit pas être 
interprétée comme la quantité totale d’atomes de silicium présents dans la couche mais 
comme la quantité de silicium en excès, autrement dit les atomes de silicium ne participant 
pas à la matrice d’oxynitrure de silicium. La figure 4-5 montre que la proportion de cet excès 
diminue très rapidement (sous la forme d’une exponentielle négative) pour des rapports 
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protoxyde d’azote sur silane (γ) compris entre 1 et 5. Cet excès dépasse les 25% pour un 
rapport de 1,5, alors que l’on ne détecte plus que des traces pour un rapport de 10. Pour un 
rapport de 1, Bedjaoui a observé [Bedjaoui10] sur le même réacteur et dans des conditions 
d’élaboration proches de celles utilisées ici, une percolation importante des amas, ce qui 
revient à déposer une couche quasicontinu de silicium amorphe. 
 
II.2.a - Epaisseur et composition d’une couche avant recuit pour γ=1,5 
Les échantillons que nous allons étudier maintenant sont issus d’un même dépôt 
PPECVD. Les conditions opératoires utilisées pour générer cette décharge RF (13,56 MHz) 
sont : un rapport protoxyde d’azote sur silane (γ) de 1,5 (36 sccm de N2O, 24 sccm de SiH4 
avec un ajout d’hélium équivalent à 23% du débit total), une pression de travail de 500 mTorr 
soit 66.66 Pa, une puissance de 5 W, une température du substrat de 300°C, un temps de 
dépôt de 60 s et une pulsation de la décharge chaque 300 ms avec un temps d’allumage 
100 ms. 
Dans le but de déposer des couches riches en silicium pour fabriquer des dispositifs 
mémoires contenant des nanocristaux de silicium isolés, nous avons choisi de mener une 
étude plus approfondie pour γ = 1,5 pour lequel l’excès de silicium est élevé mais inférieur à 
celui conduisant à la percolation des amas amorphes. Pour ces conditions de dépôt, le meilleur 
accord entre le modèle et les spectres d’ellipsométrie est obtenu en prenant en compte l’azote 
dans la matrice environnante à hauteur de 10% à la place d’une matrice en silice pure. La 
composition d’un échantillon non traité est donc la suivante : 27% de silicium amorphe pour 
73% d’oxynitrure de silicium SiON(10% d’azote). 
 
II.2.b - Analyse des couches après recuit pour γ=1,5  
Les échantillons issus de ce dépôt ont subi divers traitements thermiques à pression 
atmosphérique. Ceux que nous allons étudier maintenant ont subi les deux traitements 
thermiques suivants : 
-un recuit à 1000°C dans l'azote pur pendant 30 minutes ; 
-après le recuit N2 certains échantillons ont subi un recuit à 1050°C dans une atmosphère 
oxydante (99% d’N2 + 1% d'O2). 
 Le principal objectif du recuit sous N2 est la nucléation et/ou la cristallisation des 
nanoparticules de silicium. 
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 Le recuit sous atmosphère faiblement oxydante présente plusieurs intérêts. D'abord, il 
a pour objectif la création d'un oxyde tunnel de bonne qualité séparant le substrat et la couche 
déposée. Ceci est rendu possible par l'oxydation du substrat par l’O2 diffusant au travers de la 
couche. Il a également pour but de séparer les nanoparticules entre elles lorsque leur densité 
volumique est élevée. En effet, ce type de recuit permet en principe de contrôler post-dépôt, la 
fraction volumique de nanoparticules à travers le contrôle de leur densité et de leur taille 
[Coffin05]. Enfin, dans le cas de couches implantées, il a été montré que ce type de recuit 
améliorait la qualité de la matrice environnante et diminuait la concentration en pièges de 
charges en prévenant ainsi les courants de fuite [Bonafos05]. 
Afin de pouvoir comparer les changements induits par ces différents traitements, 
chaque traitement et caractérisation ont été effectué à partir de la même plaquette.  
Les spectres ellipsométriques (tgΨ et cosΔ) des échantillons avant et après recuit sous 
azote pur ont été ajustés avec un modèle de type Bruggeman considérant la couche 
d’encapsulation du silicium comme ayant une composition chimique SiON(10% d’azote). 
Ainsi ces deux ajustements prennent en compte le type d’inclusions de silicium présentes 
dans la matrice en SiON(10% d’azote). En effet, dans les échantillons tels que déposés, on 
considère que le dépôt est enrichi en silicium amorphe (fig. 4-6a) tandis que pour les 
échantillons traités sous azote pur on suppose ici que le milieu effectif (modèle de 
Bruggeman) est composé d’une couche de SiON(10% d’azote) avec des inclusions de 
silicium amorphe et de silicium polycristallin (fig. 4-6b). Lorsque l’échantillon a subi un 
 
 
Figure 4-6 : Modèles considérés pour l’analyse des spectres obtenus par ellipsométrie : 
(a) pour les échantillons non traités ; (b) les échantillons ayant subi un recuit sous azote pur ; 
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(c) les échantillons ayant subi un recuit sous atmosphère légèrement oxydante (1% O2). Le 
silicium monocristallin représente le substrat. 
traitement à haute température sous atmosphère légèrement oxydante (1% d’O2), les spectres 
sont traités par un modèle à deux couches représenté sur la figure 4-6c. La première couche, à 
l’interface du substrat de silicium est une couche de SiO2. Pour la seconde, nous supposons 
comme précédemment qu’elle contient [Bruggeman35, Tinga73] du silicium amorphe et du 
silicium polycristallin, encapsulés dans une matrice de SiON(10% d’azote) (fig. 4-6c). 
Comme nous allons le voir plus loin lors de cette dernière étape du procédé le faible résidu de 
silicium amorphe après le recuit sous azote a été oxydé. 
Le tableau suivant nous renseigne tout d’abord sur les épaisseurs déduites des mesures 
ellipsométriques effectuées sur des échantillons non traités, recuits sous azote et oxydés. Pour 
l’échantillon non traité, l’analyse des spectres permet aussi d’accéder au pourcentage de 
silicium amorphe. Pour l’échantillon recuit sous azote on a accès aux pourcentages de 
silicium cristallin et de silicium amorphe. Après recuit sous azote et oxydation, l’épaisseur de 
la couche de silice, entre le substrat et la couche contenant du silicium nanocristallin, est 
évaluée. 
 Couche non traitée 
Couche après 
recuit sous N2 
Couche après recuit N2 
et recuit N2+O2 
Epaisseurs des couches 
déposées 
11,8 nm ± 0,6 nm 11,1 nm ± 0,4 nm 14,3 nm ± 3,1 nm 
Epaisseur de l’oxyde 
formé sur le substrat de 
silicium 
× × 2,16 nm ± 0,7 nm 
Pourcentage de a-Si:H 27,1% ± 0,6% 0,9% ± 0,1% × 
Pourcentage de silicium 
polycristallin 
× 25,4% ± 0,9% 24,4% ± 4,0% 
Tableau 4-1 : Caractéristiques des couches (épaisseurs et compositions) déduites des mesures 
ellipsométriques 
Nous constatons une légère diminution de l'épaisseur de la couche après un recuit sous 
azote pur (de 11,8 nm à 11,1 nm). Cette diminution (en pourcentage) est en accord avec les 
résultats rapportés dans la référence [Bedjaoui10] concernant des couches de SiON 
d’épaisseur plus importante (environ 250 nm). Ceci résulterait de la cristallisation du silicium 
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(qui est plus dense que le Si:H amorphe) et d'une densification de la matrice dont la 
réorganisation engendrerait le départ de l'hydrogène et une diminution du nombre de lacunes 
dans la couche. Cependant, la différence d’épaisseurs avant et après recuit est faible. Elle reste 
dans la barre d'erreur (σ = 1,5 nm) liée à l’uniformité en épaisseur de la couche. Il est donc 
difficile de pousser l’interprétation concernant un effet du recuit sous azote de couches aussi 
fines plus loin.  
L’échantillon non traité contient 27% de silicium amorphe alors que l’échantillon 
ayant subi un recuit sous azote à 1000°C contient moins de 1% de silicium amorphe pour 25% 
de silicium polycristallin et 73% de SiON(10% d’azote). Donc, lors d’un recuit sous azote, les 
couches ne subissent pas de changements majeurs dans la composition de la matrice. La 
différence repose sur le silicium en excès : amorphe au départ, cet excès devient 
majoritairement cristallin (1% de silicium amorphe). 
En ce qui concerne l'échantillon ayant subi un recuit sous atmosphère oxydante, 
l'analyse ellipsométrique donne le meilleur ajustement en prenant en compte dans le modèle 
la présence d'une couche de SiO2 de 2,16 nm entre le substrat et la couche de SiOxNy. Nous 
remarquons également que la couche de SiON s'épaissit au cours d'une oxydation. En effet, 
l'empilement mesure environ 11 nm sans traitement ou après un recuit azote alors qu'il mesure 
un peu plus de 16 nm après oxydation. Si l’on soustrait la contribution de l’oxydation du 
substrat, il reste tout de même un gonflement d’environ 3 nm inhérent à la couche déposée. 
On peut noter ici que notre modèle ne prend pas en considération une possible oxydation des 
nanocristaux de silicium qui pourrait conduire à la création d’une très faible couche de silice 
autour de ceux-ci. Néanmoins, le pourcentage de silicium polycristallin reste sensiblement le 
même (24,4%) que pour l’échantillon recuit sous N2 et le faible résidu de silicium amorphe 
(< 1%) a complètement disparu. 
En résumé, la composition de la couche évolue de la manière suivante : sans 
traitement, la couche contient 27% de silicium amorphe et 73% de SiON alors que la couche 
traitée sous azote contient désormais 25% de silicium polycristallin, moins de 1% de silicium 
amorphe hydrogéné pour 74% de SiON. Par conséquent, sans engendrer de changement 
majeur dans la fraction volumique de la matrice, un recuit sous azote permet la cristallisation 
de la phase en silicium amorphe. L'oxydation quant à elle ne modifie pas significativement la 
quantité de la phase cristalline (autour de 25%) mais engendre la disparition totale du silicium 
amorphe. Autrement dit, l’analyse par ellipsométrie semble montrer la présence d’une phase 
de Si amorphe dans les couches telles que déposées qui cristallise après recuit à haute 
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température sous atmosphère inerte. Un recuit sous une atmosphère légèrement oxydante 
entraine de son côté la formation d’un oxyde tunnel par oxydation du substrat et un 
gonflement de la couche de SiON riche en silicium polycristallin.  
 
III.3 - Confirmation de la présence des nanocristaux de silicium par 
photoluminescence 
Une autre méthode non-destructive qui nous permet d’identifier la présence des 
nanocristaux de silicium dans une matrice SiON est la photoluminescence (PL). Dans la 
littérature cette méthode était utilisée pour étudier les nanocristaux de silicium soit créés par 
pyrolyse du silane et déposés sur différents substrats soit obtenus dans une couche de silice 
par implantation ionique suivi d’un recuit à 900°C sous atmosphère d’azote faiblement 
oxydante [Ledoux00, Carrada05]. Les résultats montrent clairement que la bande de 
photoluminescence liée aux nanocristaux de silicium se trouve dans le rouge et proche 
infrarouge du spectre lumineux (> 625 nm). La bande de PL a une forme Gaussienne avec une 
largeur à mi-hauteur entre 115 nm et 200 nm qui est due à la distribution en taille des 
nanocristaux de silicium d’une part et de la conservation du caractère de gap indirect d’autre 
part. Il existe aussi une forte corrélation entre la taille de nanocristaux et la position de la 
bande de PL. Un décalage vers le bleu du spectre de photoluminescence (vers les énergies 
plus grandes) est observé pour les nanocristaux de silicium de plus faible taille. Suivant 
l’environnement des nanocristaux, cette corrélation peut être décrite par un simple modèle de 
confinement quantique (recombinaison directe bande à bande) ou bien par des modèles plus 
élaborés prenant en compte l’état de passivation de la surface (recombinaison sur des états de 
surface) [Delerue93, Wolkin99].  
La figure suivante (fig. 4-7) est issue d’un spectre obtenu en spectroscopie de 
photoluminescence à température ambiante sur les couches minces déjà étudiées par 
ellipsométrie.  
Cette expérience confirme la présence de nanocristaux de silicium dans les couches 
recuites sous N2 à 1000°C. En effet, comme montré sur la figure 4-7, la couche non traitée (en 
rouge) présente une très large bande d'émission entre 550 nm et 800 nm qui est caractéristique 
de défauts dans une matrice de silice enrichie en azote. Les échantillons qui ont subi des 
traitements thermiques à 1050°C présentent quant à eux une émission dans le proche 
infrarouge (centrée autour de 750 nm) caractéristique de la recombinaison radiative dans les 




























Figure 4-7 : Spectres de photoluminescence des couches (non traitée, après recuit N2, après 
recuit N2 et N2 + O2) 
Nos échantillons non traités contiennent une quantité significative de silicium amorphe 
hydrogéné (a-Si:H), et sont produits dans des conditions comparables aux échantillons décrits 
dans les références [Bedjaoui07, Bedjaoui10]. Ces derniers, plus épais, ont été étudiés en 
Raman et en FTIR. La signature de la bande caractéristique de la liaison Si-Si (à 480 cm-1) 
apparait dans le spectre Raman ainsi que les bandes caractéristiques de la liaison Si-H dans le 
spectre FTIR (à 2140 cm-1 pour la liaison H-Si≡Si3 et à 870 cm-1 pour H2=Si=Si2). En outre, 
les analyses FTIR de la référence [Bedjaoui10] montrent que les liaisons Si-H présentes dans 
la couche non recuite pourraient être de nature différente avec des liaisons de type H-
Si≡SixO(3-x). Ce matériau serait ainsi poly-phasique et contiendrait les différents états 
d'oxydation du silicium (Si0, Si1+, Si2+, Si3+). Après un recuit sous azote, aucune liaison Si-H 
ne fut détectée dans la matrice d’oxynitrure de silicium [Bedjaoui10]. Ce type d'analyse 
(FTIR ou Raman) est impossible à mettre en œuvre sur des films dont l'épaisseur est 
inférieure à la centaine de nanomètres. Nous supposons que ces conclusions de Bedjaoui sont 
toujours valables pour des couches plus fines, comme celles étudiées dans ce travail de thèse. 
Afin de mieux comprendre l’évolution structurale des couches après traitement 
thermique, une étude par MET a été effectuée et est présentée dans le paragraphe qui suit. 
 
III.4 - Observations en Microscopie Electronique en Transmission (MET) 
Les observations en MET ont été menées aux différents stades de l’élaboration (non 
traité, recuit sous N2 et oxydés) en section transverse. Tout d’abord, les images en champ clair 
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défocalisé (fig. 4-8) ont été utilisées afin de mesurer la taille de la couche d’oxynitrure de 
silicium après chaque traitement à l’aide de la méthode décrite dans la référence 
[Benassayag03]. Rappelons ici que l’inhomogénéité de l’épaisseur de la couche sur la surface 
de la plaquette, mise en évidence par les mesures ellipsométriques (figure 4-3), est telle que 
les épaisseurs sont données avec une incertitude de 1,5 nm. Les valeurs obtenues pour les 
épaisseurs sont donc données avec des barres d’erreurs de 1,5 nm discutées plus haut. 
Les images filtrées en énergie (EFTEM), comme celles montrées fig. 4-9a, 4-10a et 4-
11a, rendent compte quant à elles de la distribution spatiale des particules de silicium qu’elles 
soient amorphes ou cristallines. En effet, contrairement aux images haute résolution, 
l’apparition d’amas de silicium sur l'image EFTEM ne dépend pas ni de leur nature cristalline 
ni de leur orientation par rapport au faisceau d'électron [voir chapitre 2]. Des mesures 
quantitatives sur les images EFTEM sont ainsi possibles après des traitements d’image 
adéquats. Ceci a permis de mesurer la distribution en taille, la densité volumique, la fraction 
volumique de précipités de silicium et la position des particules par rapport au substrat. Ce 
dernier aspect permet d’estimer en particulier l’épaisseur de l'oxyde tunnel. Les histogrammes 
de tailles mesurés sur ces images (fig. 4-12) rendent compte de l’évolution des tailles des 
particules pour chaque étape : non traité, recuit dans l’azote, oxydé. Les valeurs des 
épaisseurs, des tailles, des densités et fraction volumiques mesurées sur les images sont 
reportées dans le tableau 4-2. Les images de microscopie haute résolution (MEHR) permettent 
quant à elles de déterminer la structure (cristalline ou amorphe) des amas observés. 
 
 
Figure 4-8 : Images obtenues par microscopie en champ clair défocalisé : (a) échantillon non 
traité, (b) recuit dans l’azote pur, (c) recuit sous atmosphère faiblement oxydante 
 
Comme nous pouvons le constater sur les images en champ clair défocalisé de la 
figure 4-8, l’épaisseur de l’échantillon non traité est de 11,2 +/- 1,5 nm. Après recuit sous 
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azote cet échantillon est sensiblement de la même épaisseur : 11,6 +/- 1,5 nm. Par contre, nous 
observons un gonflement important de la couche lors d’un recuit sous atmosphère faiblement 
oxydante. Ce gonflement est d’environ 5 nm par rapport à l’échantillon recuit sous azote. Ces 
valeurs d’épaisseur compilées dans le tableau 4-2 sont en accord avec les mesures obtenues à 
partir des spectres d’ellipsométrie qui sont compilées dans le tableau 4-1. 
L'image EFTEM de la figure 4-9a montre une forte densité de particules de Si qui sont 
déjà formées dans l'échantillon non traité. Il semble donc que des particules de silicium 
amorphes sont déjà présentes dans la couche avant tout recuit. Le faible rapport de débit de 
gaz utilisé (γ = 1,5) dans la décharge garanti un dépôt riche en silicium. Par ailleurs, ces 
observations EFTEM corroborent les analyses ellipsométriques qui suggèrent une importante 
présence de silicium amorphe dans la couche non traitée. A ce moment, il semble important 
pour la suite de notre discussion d'insister sur le fait que la présence de nombreux amas de 
silicium amorphe hydrogéné dans un échantillon traité offrirait des lieux privilégiés pour la 
formation de nanocristaux de silicium.  
 




Figure 4-10 : Images EFTEM (a) et MEHR (b) d’un échantillon recuit dans l’azote pur 
 




couches mesurées par 
MET 
Non traité Recuit sous N2 Recuit et oxydé 
Epaisseur de la couche 
SiOxNy  
11,2 nm 11,6 nm 14,6 nm 
Epaisseur de silice 
générée par l’oxydation 
du substrat 
× × 2,0 nm 
Diamètre moyen de 
nanoparticules de Si 
2,5 nm 2,7 nm 3,0 nm 
Densité de 
nanoparticules de Si 
2,5 × 1018 cm-3 2,4 × 1018 cm-3 1,7 × 1018 cm-3 
Fraction volumique de 
a-Si 
20,5% × × 
Fraction volumique de 
nanocristaux de Si 
× 19,0% 18,7% 
Tableau 4-2 : Caractéristiques des couches (épaisseur totale et épaisseur de l’oxyde ainsi que 
les tailles, les densités et les fractions volumiques des nanoparticules) mesurées sur les 




Les nanoparticules de l’échantillon non recuit ont un diamètre moyen de 2,5 +/- 0,5nm 
(fig. 4-12a).  
La densité volumique des nanoparticules a pu être estimée en comptant le nombre de 
particules sur une surface donnée et en la divisant par l'épaisseur de la lame mince dans cette 
région. Cette épaisseur est obtenue en intégrant le rapport d'intensité entre le spectre EELS et 
le pic sans perte d'énergie [Bonafos00]. Ces analyses montrent une densité de particules de 
2,5+/-0,4 × 1018 cm-3 dans les échantillons non recuits. Ceci correspond à une fraction 
volumique égale a 20,5%+/-6%. Sur ce même échantillon (non traité), les images MEHR (fig. 
4-9b) n'ont montré la présence d’aucun plan cristallographique ce qui signifie que les 
particules observées en imagerie filtrée sont amorphes. 
































































Figure 4-12 : Histogrammes de taille rendant compte de la distribution en diamètres 
des nanoamas ou nanocristaux de silicium pour (a) l’échantillon non traité, (b) l’échantillon 
recuit sous azote pur (c) l’échantillon ayant subi l’oxydation. 
 
Les images EFTEM de l'échantillon ayant subi un recuit dans l'azote pur à 1000°C ne 
révèlent pas de différences majeures comparées à un échantillon non traité. L’épaisseur de la 
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couche est de 11,6 +/- 1,5 nm et la distribution spatiale des nanoparticules est très semblable à 
celle de l’échantillon n’ayant subi aucun traitement. Afin de pouvoir comparer, les images de 
la figure 4-9a, 4-10a et 4-11a, les zones observées en EFTEM pour les échantillons non traités 
et recuits sont dans la même gamme d’épaisseur (autrement dit environ 40 nm). Les amas ont 
sensiblement la même forme et la même taille (2,7 +/- 0,5 nm contre 2,5 +/- 0,5 nm, fig. 4-
12b) et leur densité est quasiment identique que dans l’échantillon non traité (respectivement 
2,4 × 1018 cm-3 contre 2,5 × 1018 cm-3). Ceci correspondant à une fraction volumique de 
19%+/- 6%. 
La principale différence entre l'échantillon non traité et celui ayant subi un traitement 
dans l'azote pur à 1000°C repose donc essentiellement sur la structure, amorphe (fig 4-9b) 
puis cristalline (fig. 4-10b), des amas. Sur l'image haute-résolution de la figure 4-11b, la 
distance interatomique est de 3,1 Å, ce qui correspond aux plans cristallographiques (111) du 
silicium. Il apparait désormais comme évident que le traitement thermique à 1000°C sous N2 
a conduit à la cristallisation des particules amorphes observées en imagerie filtrée sur 
l’échantillon non traité. 
Les figures 4-11a et 4-11b présentent les images EFTEM et MEHR de l’échantillon 
oxydé. Les nanoparticules ont un diamètre moyen de 3,0 nm +/- 0,8 nm (fig. 4-12c) et la 
densité de particules est maintenant de 1,7 × 1018 cm-3 ce qui signifie qu'elles sont 
sensiblement plus grosses mais en contrepartie moins nombreuses que dans l’échantillon 
recuit sous N2 uniquement. Ces résultats seront commentés plus loin. Ceci correspond à une 
fraction volumique égale à 18,7%+/-6%, ce qui reste très proche des valeurs obtenues pour les 
échantillons non traités et pour ceux recuits dans l'azote pur. Notons que les particules sont 
toujours cristallines après oxydation.  
La principale modification induite par l'oxydation est un gonflement notable de la 
couche ainsi que la création d’un oxyde fin (2 nm) séparant le substrat de la couche contenant 
les nanocristaux (fig. 4-11a). La présence de cet oxyde tunnel résulte de l’oxydation du 
substrat. Le gonflement total est cependant supérieur (5 nm +/- 3 nm) même si les barres 
d’erreurs rendent la comparaison difficile. Une partie du gonflement est probablement due à 
l’oxydation des particules de silicium. 
L’histogramme (fig. 4-12c) laisse supposer l’apparition d’une double distribution 
(deux gaussiennes qui seraient centrées sur 2,5 et 4 nm) de la taille des particules après recuit 
sous atmosphère oxydante. Cependant, l’échantillon statistique n’est pas suffisant pour 
conclure de manière définitive sur la forme de la distribution. Nous avons estimé quelle était 
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simple et non pas double. 
Ces résultats sont en accord avec les analyses ellipsométriques. En effet, l'épaisseur 
d'oxyde « tunnel » mesurée dans les images EFTEM concorde avec le meilleur ajustement 
obtenu en ellipsométrie. De plus, les fractions volumiques mesurées sur les images EFTEM 
pour les échantillons recuits sont très proches (dans les barres d’erreur) de la fraction 
volumique de la phase polycristalline extraite des mesures d’ellipsométrie. 
Cette étude structurale systématique, couplant ellipsométrie et MET, permet une 
meilleure compréhension des processus de nucléation des nanoparticules de silicium d’une 
part, et de leur oxydation d’autre part, comme nous allons le voir dans les sections suivantes. 
 
III - Nucléation des nanoparticules de silicium 
Au vu des résultats précédents, il est maintenant certain que des nanoparticules de 
silicium amorphe étaient déjà présentes dans le film avant tout traitement thermique. Ce 
résultat n’est généralement pas observé dans les travaux portant sur des dépôts SiOx ou 
SiOxNy. La production d’amas de tailles nanométriques dans des couches fines a cependant 
été rapportée dans le cas de dépôt de nanostructures de silicium hydrogéné dans une décharge 
de silane pur [Hadjadj01]. Les couches se font formées à partir de ces amas de silicium 
hydrogéné qui ont été générés dans la phase gaz. Dans notre cas, un mécanisme similaire 
pourrait être responsable de la croissance des couches car le rapport protoxyde d’azote sur 
silane est faible (γ < 2). 
La couche d’oxynitrure de silicium contenant des amas de silicium amorphes (a-Si:H) 
pourrait donc fournir un nouveau moyen de produire des nanocristaux de silicium dans une 
matrice diélectrique. Les nanocristaux sont ainsi formés au cours d’un recuit par la 
cristallisation de noyaux de a-Si:H préexistants (probablement accompagné d’une maturation 
provenant des atomes de silicium de la matrice environnante). Ce mécanisme est totalement 
différent du phénomène de dismutation d’une matrice de SiOx [Lebour09, Schmidt03] où la 
précipitation du silicium est activée thermiquement. En effet, la dismutation d’une matrice de 
SiOx est à l'origine de la séparation de phase activée à partir d'une certaine température : 
SiOx → x/2 SiO2 + (1-x/2) Si. Accompagnée du phénomène de maturation d'Ostwald, elle 
mène à la formation d'amas, amorphes ou cristallins, ce qui transforme une matrice homogène 
en deux phases distinctes : de la silice et des précipités de silicium. 
Dans notre cas, la précipitation du silicium activée thermiquement à partir d’une 
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matrice de SiOx ne semble pas être à l’origine de la formation d’amas de silicium. Au 
contraire, l'ensemble des analyses indique une nucléation qui se produit dans des lieux 
privilégiés, c’est-à-dire de sites riches en silicium hydrogéné. La formation et la croissance 
des nanocristaux, sont, dans le cas présent, dues à la préexistence d’amas amorphes (a-Si:H) 
dans le film tel qu’il est déposé et non pas à un mécanisme de dismutation classique. 
Cependant, même si les amas amorphes de silicium hydrogéné doivent être considérés comme 
les centres de nucléation de la formation des nanocristaux, le traitement thermique va 
profondément modifier la matrice environnante. Le processus de dismutation s'opère 
probablement dans un second temps. Dans ce cas, les différents états d'oxydation du silicium 
(Si1+, Si2+, Si3+) peuvent être impliqués dans la croissance des nanocristaux. Cette dernière 
étape est accompagnée de la production d'une matrice désordonnée SiOx (1.9 < x < 2), très 
probablement perturbée par de “fausses” liaisons Si-N, ce qui signifie qu'une certaine 
proportion de liaisons Si-N sont présentes dans le réseau de silice -(Si-O)n [Bedjaoui10]. 
La formation de ces sites de nucléation est favorisée par le très faible γ utilisé 
(γ = 1,5 ; autrement dit une forte proportion de silane), décharge dans laquelle la présence 
d'He dont les électrons très énergétiques [Younis09] assure les réactions de dissociations du 
silane. Ceux-ci conduisent à un dépôt contenant des amas de silicium hydrogénés dont la 
croissance dans la phase gaz du plasma est sûrement limitée par la pulsation de la décharge. 
 
IV- Oxydation des nanoparticules de silicium 
Si l'on s'attarde maintenant sur l’évolution cinétique des nanoparticules lors des 
différents traitements thermiques, nous remarquons que les particules grossissent légèrement 
alors que leur densité diminue et leur fraction volumique reste presque constante. Ce constat 
est caractéristique d'une maturation d’Ostwald conservative, généralement observée lors de 
traitements thermiques sous atmosphère inerte [Bonafos01]. Pendant un traitement thermique 
sous une atmosphère faiblement oxydante, il y a compétition entre deux phénomènes : la 
particule croît par maturation d'Ostwald mais sa croissance est limitée par l'oxydation de la 
particule; qui attenue l’augmentation de sa taille. L'oxydation de nanoparticules sphériques de 
silicium et plus généralement d'objets en silicium non planaires est connue pour être « auto-
limitée » c'est-à-dire retardée par rapport à une oxydation planaire et la vitesse d'oxydation 
diminue avec la taille de la particule [Coffin06]. Ce modèle est décrit plus en détails dans 
l’annexe III : « Modèle d’oxydation ». 
Afin de mieux comprendre l’évolution de nos couches après un recuit sous atmosphère 
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faiblement oxydante, nous avons modélisé le processus d’oxydation du substrat de silicium 
(oxydation planaire) et des nanocristaux de silicium (oxydation tridimensionnelle). Pour ce 
faire, nous avons utilisé les modèles de la littérature [Deal65, Coffin05] implémentés dans un 
logiciel développé au CEMES [Coffin06]. Nous avons donc modélisé l'oxydation du silicium 
et des nanoparticules de silicium après 15 minutes à 1100°C sous N2+1%O2 en prenant 
compte aussi des rampes de montée et de descente du recuit à partir de 900°C.  
Le premier modèle, à une dimension « Deal et Grove 1D », est utilisé pour prédire 
l’oxydation planaire d’une plaquette de silicium. En effet, lorsqu'une plaquette de silicium est 
exposée à une atmosphère oxydante une fine couche d'oxyde se forme en surface. La 
cinétique de cette réaction dépend fortement de la température. Ainsi, par oxydation 
thermique, en faisant varier la température, la durée d’oxydation et la pression partielle 
d’oxygène, il est possible d'obtenir des films de SiO2 d'épaisseur comprise entre quelques 
nanomètres et plusieurs micromètres. Ce dernier paramètre (la pression partielle d’O2) ne doit 
pas être négligé. En effet, en considérant une atmosphère contenant 100% d’O2 au lieu de 1% 
dans les conditions exposées ci-dessus, le modèle de Deal&Grove prévoit une épaisseur de 
silice thermique de 82 nm alors que l’on mesure 2 nm sur les images EFTEM. L’effet de la 
pression partielle d’oxygène peut être prise en compte dans le modèle de Deal et Grove en 
effectuant une correction linéaire sur la concentration d’O2 (et par conséquent sur la constante 
parabolique) dans la matrice considérée (SiO2). Dans ces conditions (1% d’O2), une épaisseur 
de SiO2 de seulement 1 nm est prévue. Maintenant, si nous considérons la correction proposée 
par Lie [Lie82] pour tenir compte de la pression partielle d’O2, où la constante parabolique 
mais aussi la constante linéaire dépendent de la concentration d’O2, une épaisseur de 3,2 nm 
est attendue. La mesure expérimentale de l’épaisseur de l’oxyde tunnel, conséquence de 
l’oxydation du substrat (de 2 nm voir tableau 4-3) se situe entre ces deux valeurs théoriques. 
L’oxydation de structures non planes (nanoparticules et nanofils) a été intensément 
étudiée au cours des dernières années dans la littérature [Coffin06, Fazzini08]. Cette dernière 
est retardée par rapport à une oxydation planaire et est autolimitée en taille ; autrement dit, la 
vitesse d'oxydation est d’autant plus faible que le diamètre des nanoparticules est petit. Coffin 
et col. ont mené une étude expérimentale et théorique de l’oxydation de naoparticules 
sphériques enrobées dans une matrice de silice. Le modèle développé tient compte des effets 
de contrainte dus à la déformation de l'oxyde par écoulement visqueux et montre qu'ils sont 
responsables du ralentissement du taux d’oxydation, conduisant à un processus 
d’autolimitation [Coffin06]. Ce processus est décrit plus en détail dans l’annexe III 
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« Modélisation de l’oxydation des nanocristaux de Si ». Ainsi, nous avons simulé l’oxydation 
de nanoparticules sphériques en utilisant ce modèle prenant en compte ces effets de 
contraintes. Les résultats des simulations concernant l’épaisseur de l’oxyde tunnel généré par 
l’oxydation du substrat, de l’oxyde généré par l’oxydation des nanoparticules et la diminution 













par oxidation des 
particules 
Modèle D&G (1D) avec la 
correction de la pression 
partielle d’O2 de D&G 
[Deal65] 
1,0 nm × × 
Modèle D&G (1D) avec la 
correction de la pression 
partielle d’O2 de Lie 
[Lie82] 
3,2 nm × × 
Modèle D&G (3D) avec la 
correction de la pression 
partielle d’O2 de D&G 
[Deal65] 
× 2,0 nm 0,6 nm 
Modèle D&G (3D) avec la 
correction de la pression 
partielle d’O2 de Lie 
[Lie82] 
× 3,8 nm 1,0 nm 
Valeurs expérimentales 
(MET) 
2,0 nm 3,0 nm  
Tableau 4-3 : Caractéristiques (épaisseur de l’oxyde tunnel, épaisseur de silice générée par 
l’oxydation des particules, diminution de la taille des particules) déduites des modèles 




Nous avons à nouveau pris en compte les rampes de température et l’effet de la 
pression partielle d'oxygène en réalisant les simulations avec les corrections de Deal et Grove 
et de Lie. Une diminution du diamètre des particules de 0,6 nm et de 1,0 nm pour un diamètre 
initial de 2,5 nm est prédite en utilisant les corrections  liées à la pression partielle d’O2 
proposées par Deal et Grove et de Lie. Cette diminution en taille due à l’oxydation est donc 
inférieure à la croissance des nanoparticules par maturation d'Ostwald car, au final, on 
constate expérimentalement une augmentation nette du diamètre. L’oxydation de ces 
particules engendre la croissance d'une couche d'oxyde autour d'elle. Une enveloppe d’oxyde 
d’épaisseur de 0,33 nm et 0,63 nm est prévue autour des nanoparticules en utilisant les 
modèles de Deal et Grove et de Lie. Si l’on fait l’hypothèse d’une couche vue comme un 
empilement de trois couches contenant un alignement de nanocristaux comme observé sur la 
fig. 4-11a, l’oxydation de nanocristaux dans l’épaisseur de chaque sous-couche va générer un 
épaississement de 2,0 nm pour la correction de Deal&Grove et de 3,8 nm pour la correction 
de Lie. Or, d’après les images EFTEM, la part de l’augmentation de l’épaisseur de la couche 
résultant de l’oxydation des nanoparticules est de 3 nm. Cette hypothèse quant à la 
morphologie de la couche donne donc des résultats dans un intervalle incluant la valeur 
expérimentale.  
Finalement, l’expansion théorique cumulée, due à la fois à l’oxydation du substrat et 
celle des nanoparticules est de 3,0 nm et 7,0 nm suivant la correction utilisée pour l’effet de la 
pression partielle d’O2 (Deal et Grove ou Lie). Ces valeurs sont à comparer à l’expansion 
totale de la couche mesurée sur les images MET, qui est de 5,0 nm +/- 1,5 nm. Cette dernière 
est bien dans l’intervalle prédit par les simulations. 
 
Conclusion 
En conclusion de ce chapitre, le contrôle des paramètres de dépôt PPECVD nous ont 
d’abord permis de déposer de fines couches d’oxynitrure de silicium contenant un excès de 
silicium suffisant (notamment par le contrôle du rapport des débits de protoxyde d’azote sur 
silane) pour l’élaboration de couches contenant des nanocristaux de silicium. La 
reproductibilité des dépôts et l’uniformité en épaisseur de couches déposées ont été étudiés 
par ellipsométrie et ont donné des résultats satisfaisants.  
La fabrication contrôlée, à chaque étape, de nanocristaux de silicium enveloppés dans 
une fine couche d’oxynitrure de silicium a été obtenue par dépôt PPECVD suivi des 
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traitements thermiques adéquats comprenant un traitement sous atmosphère faiblement 
oxydante. Une étude MET rigoureuse et systématique, couplant MEHR et EFTEM a permis 
l’élucidation du phénomène de séparation de phase. La couche, telle que déposée, consiste en 
une forte densité de petites particules amorphes qui cristallisent lors d’un recuit sous 
atmosphère inerte. Le contrôle de l’épaisseur d’oxyde (qui servira d’oxyde tunnel pour une 
structure MOS), séparant la couche contenant les nanocristaux du substrat de silicium, est 
réalisé par oxydation sous N2 99% et 1% O2 à 1050°C. Nous avons montré qu’après 
traitements thermiques les particules de silicium subissaient une maturation d’Ostwald 
conservative et se révélaient particulièrement résistantes à l’oxydation. 
Les valeurs obtenues par ellipsométrie et par MET ont permis d’évaluer la 
composition et l’épaisseur des couches; ceci démontre la possibilité d’utiliser cette technique 
rapide et non destructive pour l’analyse de couches nanostructurées. 
D’après ces résultats obtenus, il est donc tout à fait possible d’élaborer des couches 
fines contenant des nanostructures composées d’atomes de silicium qui vont cristalliser lors 
d’un premier recuit et que l’ont séparera du substrat par oxydation. Ceci produit un 
empilement silicium cristallin / oxyde tunnel en SiO2 / couche isolante contenant des 
nanocristaux de silicium. Il suffit donc d’ajouter à cette structure un oxyde de contrôle et des 
électrodes pour fabriquer un dispositif MOS. Le chapitre suivant traite des études C(V) 
réalisées sur ces couches ainsi que sur des empilements destinés au stockage de données de 
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CHAPITRE 5 : Caractérisations électriques 
 
Dans le cadre d’une étude sur les dispositifs à mémoire non volatiles, les études 
électriques sont indispensables. L’élaboration de ces structures s’appuie évidemment sur les 
travaux réalisés dans le chapitre précédent (études structurales) et ces études sont logiquement 
placées à la conclusion de ce travail de thèse. Non seulement ces études nous ont permis de 
caractériser les différentes structures, des plus simples au plus complexes (des oxydes seuls 
aux empilements) mais elles permettent surtout de valider la viabilité des structures élaborées. 
Les caractérisations capacité en fonction de la tension appliquée que nous appellerons C(V) 
est un des outils, si ce n’est « l’outil », qui donne accès à un grand nombre d’information sur 
les structures. Les charges fixes, mobiles ou présentes à l’interface Si/SiO2, les fuites ainsi que 
l’effet mémoire sont autant de données qu’il est possible d’extraire d’une caractéristique 
C(V).  
Afin de procéder à cette étude, nous étudierons en premier lieu la structure Métal-
Oxyde-Semiconducteur (MOS) dans les conditions idéales. Ceci nous permettra, par un rappel 
des bases, de comprendre la physique à l’origine du fonctionnement d’un MOS. Nous nous 
attacherons ensuite à l’étude d’un MOS comprenant une grille flottante dans l’oxyde de grille. 
Nous verrons alors de quelle manière l’ajout d’une grille dite flottante modifie les 
caractéristiques C(V).  
Ces bases étant posées, nous pourrons aborder la structure réelle et les différents 
pièges de charges indésirables qui peuvent se présenter. Ce travail nous conduira à présenter 
les différents mécanismes de transfert de charges au travers d’un oxyde afin d’appréhender les 
phénomènes à l’origine du chargement d’une grille flottante (mécanismes de conduction à 
travers d’un oxyde fin). Pour conclure cette partie théorique dans le but de pouvoir aborder 
plus aisément la partie résultats, il était nécessaire de présenter les différents moyens 
d’extraire les densités de charges pouvant être présentes dans les dispositifs. Ceci nous 
conduira directement à la partie « résultats et discussions » qui étudie en détail différentes 
structures : de l’oxyde thermique seul à des empilements plus complexes comprenant des 
nanocristaux de silicium en passant par les oxydes déposés par plasma. 
Les résultats et discussions sont présentés selon trois sections. La première concerne 
les oxydes obtenus à haute température par oxydation de la plaquette de silicium. Ensuite, 
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viennent les études concernant les oxydes obtenus par dépôt PECVD qui mettent en valeur 
l’effet de différents traitements thermiques et de leur durée. Enfin, les caractérisations 
électriques d’un empilement complet, à savoir : substrat - oxyde tunnel – couche contenant 
des nanocristaux – oxyde de contrôle ainsi que les électrodes, destiné à avoir un 
comportement bistable et des propriétés électriques garantissant la rétention sont analysés en 
détail afin d’en extraire un maximum d’informations. Un bilan de ces études viendra conclure 
ce chapitre. 
 
I - Définition d’une structure MOS 
La capacité MOS est constituée d’un substrat de silicium dopé (ici de type p) sur 
lequel une couche diélectrique (généralement SiO2) et une électrode (appelée grille) sont 
empilées (fig. 5-1). 
 
Figure 5-1 : Structure MOS. 
NB : Dans l’ensemble de ce chapitre, le semi-conducteur considéré est toujours de type p. 
Nomenclature : 
Cox : Capacité d’oxyde de silicium  
Cmax  : Capacité en accumulation 
Cmin : Capacité minimale en déplétion 
Dit : Densité de charges à l’interface 
Ec : Bas de la bande de conduction 
Ev : Haut de la bande de valence 
EF : Energie du Niveau de Fermi  
EFM : Energie de niveau de Fermi du métal 
EI : Energie de niveau de Fermi du silicium intrinsèque 
Eg : Largeur de la bande interdite  
I : Courant 
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k : Constante de Boltzmann 1,38066 × 10-23 J/K 
LD : longueur de Debye pour les trous 
MOS : Structure Métal/Oxyde/Semiconducteur 
ni : densité d’électrons dans le silicium intrinsèque (cm-3) 
n : densité d’électrons dans le silicium (cm-3) 
NA : densité d’accepteurs dans un semiconducteur dopé p 
Nox : densité surfacique de l’oxyde (en cm-2) 
p : densité de trous dans le silicium (cm-3) 
pp0 : densité de trous dans le silicium dopé p (cm-3) ≅ NA 
 
Qt et Qot : charges fixes respectivement piégées près de l’interface ou dans l’oxyde (en 
Coulomb) 
Qm : charges mobiles (Coulomb) 
Qit : charges d’interface isolant-semiconducteur (Coulomb) 
q : charge élémentaire = 1,60218 × 10-19 C  
V : potentiel en Volt 
Vg ou Vgc : potentiel de grille de contrôle 
Vgf : potentiel de grille flottante 
Vfb : tension de bande plate 
 
Wox : Epaisseur de la couche d’oxyde 
 
ε0 : permittivité du vide = 8,85418 × 10-14 F/cm 
εox : 3.9 ε0 , permittivité de SiO2 
εSi : 12 ε0 , permittivité de Silicium 
 
φm : Travail de sortie du métal 
φs : Travail de sortie du semiconducteur 
ρ(x) : densité volumique en C.cm-3 en fonction de la position 
128 
 
ΨB : Potentiel de surface 
Ψs : Potentiel de surface 
χ : affinité électronique du semiconducteur 
 
I-1 - Structure MOS idéale 
I.1.a - Conditions idéales 
Une structure MOS idéale présente les caractéristiques suivantes : 
-La différence entre les travaux de sortie du semi-conducteur et du métal est nulle. 
-L’isolant est parfait, de résistivité infinie. 
-Il n’y a pas de charges à l’interface isolant / semi-conducteur. 
 
I.1.b - Les différents régimes de fonctionnement dans le cas idéal 
Le diagramme de bande d’énergie d’une structure MOS est fonction de la différence de 
potentiel résultant d’une polarisation d’un matériau par rapport à l’autre.  
La forme de la barrière d’énergie dans la structure MOS est reliée à la variation du potentiel 
sur celle-ci. Cette variation dépend d'une part de la charge d’espace d2V/dx2 = -ρ(x)/e dans le 
semiconducteur et d’autre part de la chute de potentiel dans l’oxyde (dans le cas idéal 
Qox = 0 ou Nox: variation linéaire). 
 
I.1.c - Le régime de bandes plates (Vg = 0)  
Dans le cas idéal, φm = φs, si la tension de grille appliquée est nulle et que l’oxyde est supposé 
parfait (c’est à dire avec une charge d’espace est nulle), aucune variation du potentiel n’est 
observé dans la structure. De ce fait aucune distorsion de bande n’est observée. Les bandes de 
conduction et de valence sont dites « plates ». On dit dans le cas idéal que le système est en 


















Figure 5-2 : Schéma des bandes d’énergie du régime de bande plates. 
 
I.1.d - La déplétion (Vg > 0 tensions faiblement positives) 
En régime de déplétion, il y a création d'une charge d'espace négative dans le semi-
conducteur. Les charges négatives dans le semi-conducteur résultent du départ des charges 
positives (porteurs libres, les trous, car le substrat est dopé p). La charge d'espace négative est 
due à la répulsion des trous sous l'effet du champ électrique et donc à l'apparition des porteurs 
minoritaires négatifs (électrons piégés), qui sont sous l'effet du champ électrique créés dans 
cette zone. L'apparition d'une charge d'espace négative entraine une courbure des bandes vers 
le bas (fig. 5-3). 
Si le gradient de potentiel est assez faible (pour des tensions faiblement positives), la densité 
de charge négatives reste inférieure à ni (concentration intrinsèque du semi-conducteur 
n <ni < p), et la charge d’espace relève essentiellement des ions accepteurs négatifs. Cette 








Fig 5-3 : Schéma du régime de déplétion 
Lorsque le potentiel positif de la grille s'élève, les charges positives libres sont 
repoussées progressivement loin de l’interface SiO2/Si. Dans cette situation, une région 
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metal           SiO2          semiconducteur (dopé p) 
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taille augmente avec Vg. 
Sur une courbe Capacité-Tension C(V) (fig. 5-4), on repère facilement le régime de 
déplétion par sa courbure caractéristique due au fait que la capacité diminue avec 
l’augmentation de la tension appliquée. En effet, lorsque la tension augmente, accroissement 
de charges d’espaces fixes négatives dans le semiconducteur conduit à une augmentation de 
l’épaisseur de la zone de déplétion. Ceci a pour conséquence l’apparition d’une capacité en 
série de plus en plus faible. Ceci contribue à la diminution de la capacité globale associée à 
cette zone. 
















Figure 5-4 : Caractéristique C(V) à haute fréquence (1 MHz) faisant apparaître les différents 
régimes de fonctionnement d’un MOS. 
 
I.1.e - L’inversion (Vg >> 0) 
Dans cette nouvelle situation, le gradient de potentiel augmente avec la tension repoussant 
d’autant plus efficacement les trous de l’interface Si/SiO2. La zone de déplétion atteint alors 
son épaisseur maximale, on parle alors de déplétion profonde. Le déficit de trous va permettre 
le peuplement de l’interface Si/SiO2 par les porteurs minoritaires : les électrons. Tant que la 
densité d’électrons reste inferieure à la densité d’ions accepteurs, ces derniers restent fixés sur 
leur site accepteur et constituent l’essentiel de la charge d’espace et le semi-conducteur est en 










Figure 5-5 : Schéma du régime d’inversion. 
 
Pour atteindre le régime d’inversion, la densité d’électrons augmente pour devenir supérieure 
à la densité d’ions accepteurs dans le but de compenser la polarisation positive élevée au 
niveau de la grille. A l’interface Si/SiO2, il y a alors  production d’électrons libres et donc 
inversion de la population de porteurs libres (fig. 5-5). On passe dans cette situation à la 
création de porteurs libres minoritaires ‘électrons’ à l’interface : on appelle donc cette région 
couche d’inversion. On est ici en présence d’une charge libre négative qui se déplace vers 
l’interface avec l’augmentation de la tension. La valeur de la capacité devient minimale pour 
la largeur limite de la couche d’inversion. Dans ce cas, Vg est la tension pour laquelle la 
densité d’électrons devient supérieure à la densité d’ions accepteurs. La charge d’espace est 
conditionnée par la présence d’électrons libres proches de l’interface. Le semi-conducteur est 
dit en régime d’inversion. L’inversion est à la base du fonctionnement du MOS. 
 
I.1.f - L’accumulation (Vg < 0) 
En régime d’accumulation, les porteurs majoritaires du semi-conducteur sont mis en jeu. 
Toujours dans le cas de silicium dopé p, ce sont des charges positives : les trous. La 
polarisation négative de la grille conduit à l’accumulation de ces charges positives (porteurs 
libres) vers l’interface SiO2/Si (fig. 5-6). Les bandes de conductions et de valence se courbent 
donc vers le haut. Le silicium est ici en régime d’accumulation. Le système se comporte 
comme un condensateur dont les armatures sont l’interface SiO2/Si et la grille. Dans ce 





















Figure 5-6 : Schéma de bandes du régime d’accumulation. 
 
I.1.g - Le MOS idéal à « grille flottante » 
Ici le MOS à « grille flottante » se distingue du MOS idéal par l’apparition d’une couche 
enterrée dans l’oxyde à proximité de l’interface de silicium (fig. 5-7). Cette couche enterrée 
dans l’oxyde se différencie de par sa propriété conductrice (généralement semi-conductrice). 
C’est en fait  une « grille flottante » car elle est isolée électriquement du système. Si celle-ci 
n’est pas chargée, les caractéristiques sont identiques à celles que l’on trouve pour le MOS. 
En réalité, cette grille flottante peut être chargée par des trous ou des électrons, ou ne pas être 






Figure 5-7: MOS avec grille flottante. 
 
On appelera Vgc le potentiel de la grille de contrôle et Vgf le potentiel de la grille flottante 
- Considérons maintenant le chargement de la grille flottante par des électrons : 
En régime d’inversion, si Vgc >> 0 atteint une valeur suffisante, les électrons, attirés par le 
potentiel positif de la grille de contrôle, chargent la grille flottante à travers l’oxyde par effet 
tunnel. Le potentiel de grille de contrôle se retrouve alors écranté par cette charge négative ce 
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tensions de balayage de lecture sont toujours inférieures aux tensions de chargement afin 
d’éviter le déchargement ou le chargement au cours du balayage en tension (ceci est aussi vrai 
pour le chargement par les trous). 
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 après forte polarisation positive de la grille de contrôle









Tension de balayage (V)
 
Figure 5-8 : Caractéristique C(V) avant et après forte polarisation positive de la grille de 
contrôle. 
 
En effet, lorsque la grille flottante est chargée par des électrons, pour Vg = 0, le substrat de 
silicium « voit » une tension négative due aux charges négatives accumulées sur la grille 
flottante (Vgf) donc le MOS est en régime d’accumulation plus facilement. La tension de 
bande plate (Vfb) est ainsi décalée vers les tensions positives grâce à la présence de ces 
charges négatives emmagasinées dans la grille flottante. 
Dès que Vgc augmente, la tension négative vue par le substrat diminue en valeur absolue, et, 
pour une certaine valeur de Vgc > 0, elle devient positive (Vgc ( > 0) + Vgf ( < 0)). Le MOS 
passe ici en régime de déplétion et la capacité diminue jusqu’à une valeur minimale 
correspondant à l’état d’inversion. Lorsque la grille flottante est chargée négativement, le 
substrat voit donc une tension positive plus faible que la tension positive appliquée sur la 
grille de contrôle (cela explique le décalage de la caractéristique vers la droite). 
- Maintenant considérons le chargement de la grille flottante par des trous : 
Si la tension Vgc << 0 est importante en valeur absolue, les trous attirés par le potentiel négatif 
de la grille de contrôle, viennent charger la grille flottante à travers l’oxyde. Le substrat voit 
alors un potentiel écranté par la charge positive contenue dans la grille flottante, et la 
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caractéristique est ainsi décalée vers la gauche (fig. 5-9). 
En effet, lorsque la grille flottante est chargée par des trous, pour une tension de grille Vgc = 0, 
le substrat voit une tension positive (le MOS est déjà en régime d’inversion). Dès que Vgc 
s’accroît en valeur absolue vers les valeurs négatives, la tension vue par le substrat est plus 
négative et le MOS passe en déplétion. La capacité augmente (la zone de déplétion diminue) 
pour des tensions de plus en plus négatives. Pour une certaine valeur de Vgc, elle devient 
suffisamment négative et le MOS passe en accumulation, avec une capacité égale à celle de 
l’oxyde. En résumé, par rapport à la situation dans laquelle la grille flottante n’est pas 
chargée, la charge positive stockée écrante la tension de grille négative et donc pour un même 
Vg, le substrat voit une tension moins négative que celle appliquée à la grille de contrôle. Ceci 
explique le décalage de la caractéristique C(V) vers la gauche. 
Les courbes décalées avant et après chargement montrent que l’on peut charger la 
grille flottante avec des charges positives ou négatives. La charge reste ensuite piégée dans la 
grille flottante, puisqu’elle est isolée du reste du système par l’oxyde tant que la tension 
appliquée à la grille de contrôle reste nulle ou faible. C’est ainsi qu’il est possible de faire la 
distinction entre deux états de charge et interpréter cette bistabilité pour stocker l’information 
sous forme binaire. 
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I.2 - La structure MOS réelle (avec ou sans grille flottante) 
I.2.a - Conditions réelles  
En réalité, dans un dispositif MOS il faut tenir compte de la différence de travaux de sortie 
entre le métal et le semi-conducteur. Ensuite, l’isolant peut contenir des charges fixes et 
mobiles. De plus, il faut considérer la présence de charges à l’interface SiO2/Si. 
 
I.2.b - Différence de travaux de sortie 
Les travaux de sortie du métal φm et du semiconducteur φs n’étant plus considérés égaux, il est 
maintenant nécessaire d’appliquer une certaine tension pour compenser le décalage qui existe 
entre les niveaux de vide. Cette tension est appelée tension de bande plates (Vfb, fb pour flat 
band). Une fois appliquée, elle permet de retrouver une configuration où le niveau de vide est 
le même pour toute la structure et par conséquent où les bandes d’énergie sont plates (fig. 5-
10). De manière théorique, la différence de travaux de sortie dépend du travail de sortie du 











Figure 5-10 : Schéma des bandes d’énergie du régime de bandes plates, dans le cas où 
φm ≠ φs. 
 
L’affinité électroniques du silicium (χ) et le potentiel de sortie de l’aluminium (φAl) sont 
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dopé au bore, la hauteur de barrière Schottky décale la tension de bande plate de -0,8 V 
[Singh94]. Les valeurs déduites de la littérature sont comprises entre – 0,7 V et – 0,9 V pour 
un semiconducteur dopés p (2 × 1015 cm-3) [Sze69, Schroder90]. 
 
I.3 - Les charges présentes dans l'isolant 
I.3.a - Les charges fixes dans l’isolant 
Dans la silice, on observe des charges positives dues principalement aux défauts structuraux 
(silicium ionisé) localisé à moins de 2,5 nm de l’interface Si/SiO2. La densité de ces charges, 
dont l’origine est supposée liée aux processus d’oxydation, dépendent du pourcentage 
d’oxygène, de la température de recuit, des conditions dans lesquelles l’échantillon revient à 
température ambiante, etc. Comme ces charges fixes ne peuvent pas être déterminées à cause 
de l’influence de charges piégées à l’interface, leur densité ne peut être mesurée qu’après un 
recuit dans N2/H2 (forming gas : 4% H2) pour minimiser l’influence des charges à l’interface 
[Verrelli07]. 
Bien que de nombreux paramètres influent sur la présence de ces charges, la quantité de 
charges fixes Qf dépend principalement de la température de recuit oxydant. En effet, plus la 
température de ce recuit est élevée, plus Qf devient faible [Deal67]. C’est pourquoi, dans le 
but de limiter au maximum la présence de ces charges, une température maximale de 1100°C 
(valeur limite acceptable pour notre four) a été employée pour recuire les échantillons destinés 
aux mesures électriques (voir chapitre 3 pour les limitations de la température de recuit). 
 
I.3.b - Les charges mobiles dans l’isolant 
Ce sont principalement  des charges dues aux impuretés ioniques comme le Na+, Li+, K+ et 
H+. Les ions négatifs et les métaux lourds peuvent contribuer à cette charge même s’ils ne 
sont mobiles qu’au delà de 500°C [Sze69]. 
 
I.3.c - Les charges fixes piégées dans l’isolant (oxyde non thermique) 
Si des trous ou des électrons sont piégés dans le volume de l’oxyde, cela entraine la présence 
de charges positives ou négatives. Contrairement aux charges fixes, les charges piégées dans 
l’oxyde sont généralement éliminées par un recuit à basse température (<500°C) même si des 
pièges neutres peuvent subsister. La présence de charges piégées est souvent liée au procédé 
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d'élaboration d'une couche d'oxyde. Ces pièges sont nombreux dans le cas d'oxyde déposé par 
plasma [Sze69, Schroder90]. 
 
I.3.d - Etats d'interface 
Ce sont des charges pouvant être positives ou négatives et dont la présence est due à 
des défauts structuraux : certains induits par les procédés d’oxydation, d’autres à des 
impuretés métalliques mais aussi ceux générés par radiation ou d’autres processus capable de 
casser des liaisons (électrons très énergétiques). Ces défauts sont situés à l’interface 
isolant/semi-conducteur. Contrairement aux charges fixes mobiles ou piégées vues 
précédemment, les charges piégées à l’interface sont liées électriquement avec le substrat et 
peuvent ainsi être chargées ou déchargées en fonction du potentiel de surface. Ces défauts 
peuvent être éliminés par un recuit à basse température (400°C) dans une atmosphère 
contenant un faible pourcentage de dihydrogène (forming gas) [Verrelli07, Sze69, 
Schroder90]. 
 
I.4 - Spécificité des MOS avec grille flottante - Mécanismes de transfert de 
charges 
Sous forte tension de la grille de contrôle, il existe plusieurs mécanismes de transfert 
de charges (trous ou électrons) d’un substrat semiconducteur vers une grille flottante à travers 
un oxyde fin : l’effet tunnel direct, le tunnel assisté et le tunneling de type Fowler-Nordheim, 
le passage de trous chauds (ou d’électrons). Ces mécanismes de conduction et leur 
intervention dépendent de l’épaisseur, de la qualité de la couche d’oxyde et du potentiel 
appliqué à la grille. Lorsque la tension de grille atteint une certaine valeur, on observe un 
passage des électrons à travers la barrière d’énergie à l’interface substrat oxyde. 
 
I.4.a - Effet tunnel direct 
L'effet tunnel direct est un phénomène se produisant pour des trous (fig. 5-11a) ou des 
électrons ayant une énergie inferieure à 3 eV à travers un oxyde très fin (< 3 nm). Ceux-ci 
traversent la barrière d’énergie due à l’oxyde en passant de la bande de valence (ou de 
conduction) du Si directement dans la bande de valence (ou de conduction) de la grille 




I.4.b - Tunnel assisté 
Dans un oxyde dégradé, l'effet tunnel peut être assisté par des pièges. La charge subit 
un premier effet tunnel et se fixe sur un piège (fig. 5-11b) puis subit à nouveau un effet tunnel 
jusqu’à atteindre un autre piège de charge ou la grille. En effet, il s’agit du même phénomène 
que le tunneling classique mais diffère dans le fait qu’il s’effectue à l’aide d’un relai ou de 
plusieurs relais. La charge passe dans l’oxyde pour atteindre un défaut, ceci jusqu’à ce que 












Figure 5-11 : Diagramme de bandes d’énergie (a) dans le cas d’une émission tunnel direct 
par trou (en absence de pièges dans l’oxyde), (b)  en présence de pièges, (c) Diagramme de 
bandes d’énergie dans le cas d’une émission tunnel de Fowler-Nordheim F-N. 
 
I.4.c - Tunneling de type Fowler-Nordheim (F-N) 
Ce phénomène se produit pour des charges ayant une énergie supérieure à 3 eV. Ils 
franchissent la barrière d’énergie de la bande de valence (trous) (fig. 5-11c) ou de conduction 
(électrons) du Si à travers la bande de valence (trous) ou de conduction (électrons) de l’oxyde. 
Le fort potentiel appliqué à la grille entraine une accélération des trous ou des électrons 
suffisante pour passer la couche d’oxyde. Plus la tension appliquée est élevée, plus on réduit 
l’épaisseur effective de l’oxyde. 
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139 
 
I.4.d - Le passage d’électrons chauds 
Si la tension appliquée est encore plus importante, les électrons ont une énergie suffisante 
pour passer au-dessus de la barrière de potentiel de l’oxyde. Il faut noter que la détérioration 
de l’oxyde est d’autant plus importante que la tension de grille appliquée est grande. 
 
II - Techniques permettant d’extraire les densités de charges des 
caractéristiques C(V) 
L’étude d’un empilement MOS se fait par des mesures électriques capacité-tension. La 
figure 5-12 est une illustration partielle de ce type de mesure. Nous voyons sur cette figure les 
caractéristiques physiques que cet enregistrement peut contenir. 
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 courbe idéale
 caractéristique idéale décalée du φMS
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Figure 5-12 : Caractéristique Capacité-Tension d’un empilement Métal-Oxyde-
Semiconducteur. Mise en évidence des différents régimes, de la tension de bande plate (VFB, 
CFB), du ΔVFB due aux charges fixes. 
Notons que la valeur de la capacité de bande plate CFB (Ψs = 0) est une fonction de CD 
(capacité de déplétion pour (Ψs = 0)) avec CD = εSi/LD. CFB s’écrit donc : 
. (5.2) 
Nous verrons plus tard l’expression détaillée de CFB. 
Les études électriques capacité en fonction de la tension C(V) permettent de calculer 
les charges fixes dans l’oxyde, les charges mobiles dans l’oxyde, les charges piégées dans 
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l’oxyde ainsi que les charges piégées à l’interface Si/SiO2 à partir du décalage de la tension de 
bande plates (VFB) induite par différents paramètres. La tension de bandes plates s’exprime 
sous la forme : 
  (5.3) 
 représente les charges fixes,  les charges mobiles,  les charges piégées dans l’oxyde 
et  les charges piégées à l’interface Si/SiO2. Les charges fixes sont situées très proches de 
l’interface et peuvent être considérées comme étant à l’interface. Les charges fixes et mobiles 
sont distribuées dans le volume de l’oxyde. Leur effet sur la tension de bandes plates est 
d’autant plus important que les charges se situent proche de l’interface oxyde-semiconducteur 
(x → Wox) car, dans ce cas, elles génèrent des charges images dans le semiconducteur. En 
revanche, lorsque les charges sont situées proche de la grille (x → 0), les charges n’ont aucun 
effet sur la tension de bandes plates. Afin de prendre en compte la distribution de charge 
présente dans l’oxyde, on introduit le facteur le facteur  : 
, (5.4) 
où (x) est la densité de charges fixes ou mobiles à la position x dans l’oxyde par unité de 
volume et Wox l’épaisseur de la couche d’oxyde. 
 
II.1 - Les charges fixes 
Afin de déterminer la densité de charges fixes présente dans l’oxyde on procède à la 
comparaison de la tension de bandes plates d’une caractéristique C(V) à haute fréquence avec 
la caractéristique idéale. 
Ainsi,  est donné par la relation suivante : 
. (5.5) 
Par conséquent, pour déterminer la densité de charges fixes dans l’oxyde, il est nécessaire de 
connaître la différence de travaux de sortie métal/semi-conducteur [Sze69, Schroder90]. 
 
II.2 - Les charges piégées dans l’oxyde 
Une charge piégée dans l’épaisseur de l’oxyde peut-être liée à la qualité de l’oxyde 
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produit et à l’utilisation du dispositif même si elle n’a pas été introduite pendant la fabrication 
du dispositif. Des électrons ou des trous peuvent être injectés depuis le semi-conducteur ou la 
grille. Il est aussi possible que des radiations puissent produire des paires électrons-trous dans 
l’oxyde. Ces paires pourraient, par la suite, rester piégées [Sze69, Schroder90]. Si on 
considère que les densités des autres types de charges n’interviennent pas de manière 
significative sur le décalage de la tension de bandes plates. Celui-ci s’exprime seulement en 
fonction de la densité de charges piégées et de la capacité de l’oxyde : 
. (5.6) 
Contrairement aux charges fixes, les charges piégées dans l’oxyde ne se situent pas à 
proximité de l’interface mais sont distribuées dans l’épaisseur de l’oxyde. Cependant, la 
détermination de la distribution de ces charges dans l’oxyde s’avérant fastidieuse et 
n’apportant aucune précision supplémentaire dans le cas d’oxydes très fins, le décalage de la 
tension de bande plate est très souvent considéré comme si les charges étaient situées à 
l’interface [Schroder90]. Cela simplifie le calcul car  est alors égal à 1. Ainsi, la densité de 
charges piégées s’exprime de la manière suivante : 
. (5.7) 
 
II.3 - Présence d’une grille flottante dans l’oxyde 
Dans le cas d’un dispositif à mémoire non volatile, il convient de réaliser la 
caractéristique C(V) en évitant de balayer une plage de tension trop importante ce qui aurait 
pour effet d’injecter des charges dans la grille flottante lorsque la tension de grille de contrôle 
l’impose. En effet, si la tension de balayage devient trop importante et que la grille flottante 
n’est pas encore chargée, elle va se charger par injection tunnel. Dans cette situation,  le 
décalage de la tension de bandes plates est à la fois dû à la présence de charges dans  la grille 
flottante et à la densité de charges présentes dans l’oxyde. La mesure de la densité de charges 
piégées dans l’oxyde devient difficile. De plus, si pour des raisons de mauvaise isolation 
(défauts en grande quantité dans l’oxyde tunnel ou un oxyde tunnel très fine < 2 nm) 
l’injection de charges sur la grille flottante est possible pour de faibles valeurs absolues de 
l’offset. Les caractéristiques « aller » et « retour » peuvent conduire à un chargement de la 






II.4 - Les charges mobiles 
La présence de charges mobiles dans SiO2 est due aux impuretés sous forme de cations 
de sodium, de lithium, de potassium et probablement d’hydrogène. Le sodium est le principal 
contaminant mais toute forme d’impuretés peut conduire à ce phénomène surtout lorsque le 
procédé de fabrication du MOS n’est pas lié à une oxydation thermique. Ces polluants 
déstabilisent la tension de grille, plus particulièrement pour des tensions positives. Le sodium 
fut le premier contaminant à avoir été lié à ce type d’instabilités [Sze69]. La technique la plus 
utilisée pour déterminer la concentration de ces contaminants consiste à comparer la tension 
de bandes plates de la caractéristique C(V) (fig.5-13) à température ambiante avec la tension 
de bandes plates d’une caractéristique obtenue à 200°C voire 300°C pour des champs 
électriques appliqués supérieurs à 106 V/cm pendant un temps suffisamment long pour 
permettre aux charges de se déplacer vers l’une des interfaces de l’oxyde 
(typiquement quelques minutes) [Sze69, Schroder90]. La densité de charges mobiles est alors 
donnée par la relation suivante : 
. (5.8) 
 














Tension de balayage (V)
 caractéristique en hystérésis due 
         à la présence de charges mobiles
         décalée du φ
MS
 
 caractéristique idéale 
 
Figure 5-13 : Illustration sur une caractéristique C(V) d’un phénomène d’hystérésis durant le 






II.5 - Les charges piégées à l’interface 
La nature des charges piégées à l’interface n’est aujourd’hui encore pas totalement 
élucidée. Cependant, la densité de charges piégées à l’interface peut être contrôlée. Cette 
densité est aujourd’hui réduite à la fois par les nettoyages, les précautions relatives à la 
microélectronique et les traitements thermiques à un minimum acceptable. Depuis les années 
60, un grand nombre de techniques ont été mises au point pour déterminer cette densité. L’une 
d’entre elles est basée sur des études C(V) (capacité en fonction de la tension) c’est donc 
celle-ci qui a eu notre préférence. Elle part du principe que les charges piégées à l’interface 
sont incapables de suivre les variations de la tension pour les hautes fréquences. A la 
fréquence de 1 kHz, leur contribution apparaît, ce qui rend leur mesure possible. En 
comparant la caractéristique haute fréquence (1 MHz) avec cette dernière il est ainsi possible 
d’extraire la densité de pièges à l’interface. Le décalage de la capacité minimale de l’oxyde 
entre la caractéristique haute-fréquence (1 MHz) et basse-fréquence (1 kHz) est 
caractéristique de la présence de charges piégées à l’interface (fig. 5-14). 






 caractéristique à 1kHz









Tension de balayage (V)
 
Figure 5-14 : Illustration du décalage de la capacité minimale entre la mesure à haute 
fréquence et à basse fréquence, caractéristique liée à la présence de charges à l’interface 
Si/SiO2. 
L’équation (5.9) donne la densité de charges à l’interface Dit en fonction de la capacité de 
l’oxyde COX, de la capacité minimale en basse fréquence CBF et de la capacité minimale en 
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haute fréquence CHF mesurées sur les caractéristiques C(V) [Schroder90].  
. (5.9) 
Dans notre cas, nous donnerons, quand la mesure pourra être réalisée, le Dit au minimum de la 
capacitance de la caractéristique C(V). C’est la zone où la technique de mesure est la plus 
sensible. 
 
III - Résultats 
III.1 - Mesures sur des couches très minces de SiO2 (thermique et oxyde de 
contrôle) 
Rappelons en premier lieu que, dans la conception de nos dispositifs, nous associons la 
présence d’un oxyde tunnel thermique (fabriqué par oxydation thermique à 1050°C) côté 
interface avec le substrat de silicium et un oxyde d’origine plasma côté isolation de la grille 
de contrôle. La qualité des couches diélectriques utilisées comme oxyde tunnel et oxyde de 
contrôle est donc un élément essentiel dans la conception d’un empilement destiné aux 
mémoires non volatiles. Elles doivent contenir un minimum de pièges de charges ou de 
défauts structuraux conduisant à des courants de fuites néfastes pour le fonctionnement  de ce 
type de dispositif. Afin de déterminer la qualité de nos couches, nous avons eu recours à des 
mesures électriques capacité en fonction de la tension appliquée. 
 
III.1.a - Etude de la création d’oxydes thermiques en fonction du temps de recuit 
oxydant  
Les couches d’oxyde thermique utilisées sont obtenues par oxydation du substrat de 
silicium à haute température : 1100°C dans un mélange de 99% d’azote et 1% d’oxygène. 
Dans ces conditions, le substrat s’oxyde très lentement pour produire une couche ultra mince 
qui peut servir d’oxyde tunnel dans un dispositif NVM (Non-volatile memory).  
Nous avons d’abord voulu caractériser les propriétés électriques de cet isolant ultra 
mince, seul, qui sera par la suite utilisé dans le dispositif final. Nous nous intéressons tout 
d’abord, à une série de couches d’oxyde obtenues par notre oxydation thermique (1% 
d’oxygène dans N2 à 1100°C) d’une plaquette de silicium. A titre d’exemples, nous présentons 
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sur les figures 5-15 à 5-19, les caractéristiques C(V) de ces couches obtenues pour des temps 
d’oxydation de 15, 45 et 60 et 75 minutes.  
Sur le tableau 5-1 nous présentons les résultats de ce recuit oxydant pour différents temps de 
recuit. 
Echantillon Temps de recuit Epaisseur Wox (nm) 
A15 15 minutes 2,9 
A30 30 minutes 4,9 
A45 45 minutes 5,6 
A60 60 minutes 7,7 
A75 75 minutes 8,9 
Tableau 5-1 : Epaisseur d’oxyde obtenue par ellipsométrie pour différents temps d’oxydation 
dans le mélange 99% d’azote et 1% d’oxygène à 1100°C. 




















φAlSi = - 0.8 V
 
Figure 5-15 : Variation de la capacité en fonction de la tension appliquée sur un échantillon 
de silice (A15) obtenue par oxydation pendant 15 minutes à 1100°C dans 1%O2. 






















Figure 5-16 : Caractéristique capacité en fonction de la tension appliquée d’un échantillon 









Figure 5-17 : Caractéristique capacité en fonction de la tension appliquée d’un échantillon 
de silice (A60) obtenue par oxydation pendant 60 minutes à 1100°C dans 1%O2. 




















Tension (V)  
Figure 5-18 : Caractéristique capacité en fonction de la tension appliquée d’un échantillon 
de silice (A75) obtenue par oxydation pendant 75 minutes à 1100°C dans 1%O2. 















































Figure 5-19 : Caractéristique capacité en fonction de la tension appliquée d’un échantillon 
de silice (A30) obtenue par oxydation pendant 30 minutes à 1100°C dans 1%O2, a : sans 
prépolarisation, b : avec prépolarisation à -10V. 
Avant d’analyser les résultats sur les courbes C(V), il est nécessaire de déterminer la valeur de 
la capacité de bande plate CFB (Ψs = 0): 
. (5.10) 
Dans ce cas, pour pp0 ≅ NA = 2 × 1021 m-3  et T = 298 K, LD = 9,23 × 10-8 m soit 92,3 nm. Par 
exemple, pour Wox = 8,9 × 10-9 m (8,9 nm), CFB = 28,17 pF. La figure 5-20 correspond à la 
relation entre CFB et l’épaisseur d’oxyde pour NA =2 × 10-21m-3. 





















Epaisseur Wox (nm)  
Figure 5-20 : Variation de la capacité de bande plate pour une densité d’accepteur de 
2 × 1021 m-3 
 
Les tableaux 5-2 et 5-3 ci-dessous récapitulent les principales caractéristiques (Cox, VFB, ΔVFB 
CFB, ∆’VFB) des empilements MOS observées dans les différentes figures (5-16 à 5-19). 
Rappelons ici l’expression qui relie le décalage de la tension de bandes plates à la 
caractéristique de la structure : 
. (5.11) 
Dans ce cas, nous considérons que toutes les charges fixes ou mobiles sont localisées près de 
l’interface et que la différence de sortie entre l’aluminium et le silicium (φms) est -0,8 V. Cette 























A15 305 3,14 × 10-4 32,3 -0,9 0,1 0,1 6,07 × 1011 6,07 × 1011
A30 235 3,14 × 10-4 31,3 -0,9 0,1 * 4,68 × 1011 * 
A45 105 1,56 × 10-4 30,9 -1,1 0,3 * 1,26 × 1012 * 
A60 160 3,14 × 10-4 29,5 -1,05 0,25 * 7,96 × 1011 * 
A75 145 3,14 × 10-4 28,9 -0,85 0,05 * 1,44 × 1011 * 
Tableau 5-2 : Tension de bandes plates et décalages associés aux différents types de charges 
considérés ainsi que les densités calculées à partir de ces données, *En dessous de la 
précision de la mesure. 
Ici, les valeurs déduites sont assez imprécises pour deux raisons. D’une part, l’estimation de 
(φms) à une valeur de 0,8 V est très discutable compte tenu de la barre d’erreur (± 0,1 V), 
d’autre part, l’erreur sur la tension mesurée à ± 0,05 V induit des variations de charges 
considérables. Cet écart génère une densité 1,44 × 1011 cm-2. Le travail présenté ici a plus 
vocation à donner des évolutions relatives que des valeurs absolues. Ceci sera aussi vrai pour 
l’ensemble des analyses qui suivront. Néanmoins, il peut être déduit de la capacité d’oxyde 
(Cox) l’épaisseur (Wox).  avec εr = 3,9, S : surface de l’électrode ; Wox : 
épaisseur de l’oxyde thermique. 









A15 305 3,14 × 104 2,9 3,6 
A30 235 3,14 × 104 4,9 4,6 
A45 105 1,56 × 104 5,6 5,1 
A60 160 3,14 × 104 7,7 6,8 
Tableau 5-3 : Calculs de l’épaisseur en fonction de la capacité de l’oxyde, de la constante 
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diélectrique de la silice et des surfaces d’électrode  
La comparaison entre les épaisseurs obtenues par mesure ellipsométrique et celles 
extraites des mesures C(V) montrent un léger décalage de l’ordre de 10% entre les deux 
mesures. Quoiqu’il en soit, ayant une bonne précision sur le diamètre des électrodes, le faible 
décalage observé entre les mesures est dû à l’erreur engendrée par les méthodes de mesures et 
à la qualité de la mesure.  
 
III.2 - Discussion sur les couches très minces de SiO2 obtenues par oxydation 
III.2.a - Décalage de la tension de bande plate, balayage de 0 à -5 V : Charges fixes  
Si on compare la tension de bandes plates des MOS produits par notre oxydation 
thermique à la tension de bandes plates théorique (potentiel dû à la différence des travaux de 
sortie choisie arbitrairement, φAlSi = - 0,8 V), nous notons un décalage négligeable pour les 
oxydes de 10 nm et 5 nm obtenus respectivement pour des durées de recuit de 75 minutes 
pour le décalage le plus faible (50 mV) et de 15 et 30 minutes (100 mV). Pour les autres 
durées de recuit (45 et 60 minutes) le décalage est plus conséquent : de l’ordre de 300 mV. 
Ces oxydes produits par oxydation d’une plaquette de silicium présenteraient donc une 
certaine densité de charges fixes. Cependant, il serait un peu rapide de situer ces charges dans 
le volume de l’oxyde. En effet, les échantillons correspondant aux durées de recuit de 45 et 60 
minutes ont été métallisés ensemble et présentent des décalages comparables (de l’ordre de 
300 mV). Les échantillons correspondant aux temps de 15 et 30 minutes font partis de 
métallisations antérieures, et révèlent un décalage de la tension de bandes plates plus faible 
(100 mV). L’échantillon correspondant à une durée de 75 minutes sous atmosphère faiblement 
oxydante révèle un décalage minimal (50 mV). Donc on ne peut pas faire de lien direct entre 
la durée de recuit et la densité de charges fixes. Le temps de recuit n’ayant pas d’effet notable 
sur la tension de bandes plates, ce décalage n’est donc probablement pas dû à la présence de 
charges fixées dans l’oxyde. Il est davantage probable que la présence de polluants présents 
dans la métallisation ait modifié la hauteur de barrière métal-semiconducteur [Sze69]. Il est 
aussi possible que des polluants aient migré/diffusé, au niveau de l’interface Al/SiO2, voire 
dans le volume de l’oxyde. Cette hypothèse pourrait être validée en effectuant un recuit sous 
diazote avec une faible incorporation de dihydrogène (environ 4%) à 450°C pendant 20 à 
30 minutes. Ce traitement ayant des effets bénéfiques sur la quantité de piège de charge dans 
la métallisation et/ou dans l’oxyde, la comparaison d’un échantillon non traité avec un 
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échantillon ayant subi ce type de traitement thermique permettrait très certainement d’éclaircir 
ce point. Cette étude, prévue au départ, suivra probablement ce travail de thèse. 
 
III.2.b - Hystérésis de balayage. Charges mobiles  
La figure 5-15 correspond au temps de recuit le plus court (15 minutes). La 
caractéristique C(V) à 1 kHz comme celle à 1 MHz révèle un léger décalage entre le balayage 
aller et le retour (100 mV). Ceci peut être attribué à la présence de charges mobiles dans le 
volume de l’oxyde. Ce décalage est cependant très faible. Sur les figures suivantes (5-16, 5-17 
et 5-18) correspondant aux durées de recuit plus longues, ce décalage n’est plus observable. 
Notons que le faible décalage n’est observable que pour l’oxyde le plus fin (temps de recuit le 
plus court). L’oxydation pourrait ici ne pas avoir corrigé des défauts encore présents à la 
surface pendant les premiers instant de l’oxydation de la plaquette de silicium ou dans les 
premières « couches » d’atomes. L’oxydation plus longue de l’échantillon viendrait corriger 
ses défauts en produisant une couche d’oxyde de silicium plus épaisse et en permettant une 
réorganisation du réseau plus aisée. 
 
III.2.c - Effet d’une prépolarisation à -10 V sur la caractéristique C(V)  
La couche très mince à base de silice (A 30) obtenue par oxydation sous pression 
partielle de dioxygène dans l’azote (1%) ne présente pas de décalage de la tension de bandes 
plates après polarisation à -10 V (fig. 5-19). Cette invariance après polarisation de la tension 
de bande plate est obtenue pour toutes les silices réalisées après oxydation d’un substrat de 
silicium. Même si ce résultat est prévisible en l’absence de grille flottante, un décalage après 
polarisation aurait été caractéristique de défauts révélés par l’application d’un stress électrique 
important. Ce dernier résultat est aussi le signe de la qualité diélectrique de la silice thermique 
obtenue dans nos conditions d’élaboration. 
 
III.2.d - Mesures haute fréquence et basse-fréquence de COX 
- Effet sur la capacité d’oxyde  
Dans nos mesures C(V), le modèle du circuit équivalent adopté est un circuit parallèle 
(capacité pure – résistance). Pour les temps de recuit les plus courts, et donc pour les 
épaisseurs les plus faibles, on voit apparaitre sur les mesures une valeur de la capacité de 
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l’oxyde mesurée à basse fréquence plus élevée que celle mesurée à haute fréquence. Cette 
différence peut être attribuée aux valeurs élevées des capacités mesurées quand  l’épaisseur 
devient très faible. Dans ces conditions, quand la fréquence passe de 1 kHz à 1 MHz, 
l’impédance (1/Coxω) de l’oxyde devient beaucoup plus faible et la résistance du contact en 
série dans l’empilement n’est plus totalement négligeable (voir Annexe IV : « Caractérisations 
Electriques »).  
  (5.13) 
On voit clairement dans la formule (5.13) que la capacité C’ mesurée est affectée à la fois par 
la présence d’une résistance en série (R) et par la fréquence à laquelle se fait la mesure. Si 
l’impédance de cette résistance est très faible devant C, la valeur de C’ sera égale à C. De plus 
pour une résistance série donnée on voit clairement que la valeur de C’ à basse fréquence 
(1 kHz) sera plus proche de C que la valeur C’ à 1 MHz. 
- Mise en évidence de l’inversion  
Les caractéristiques basses fréquences des courbes C(V) (figures 5-15 à 5-19) montrent 
clairement l’inversion, c’est-à-dire la création de porteurs libres minoritaires ‘électrons’ à 
l’interface. On est ici en présence d’une charge libre négative qui se déplace vers l’interface 
avec l’augmentation de la tension. Toutefois, la révélation des électrons libres n’est obtenue 
que lorsque le signal alternatif est suffisamment faible pour permettre une oscillation spatiale 
significative révélant leur présence. On voit que 1 kHz est toutefois une fréquence limite pour 
cette détection. Une fréquence de 100 Hz aurait été plus appropriée mais aurait demandé des 
temps de balayage considérables pour obtenir un spectre. 
- Décalage de Cmin pour deux fréquences différentes – Charges interface  
Aucun des oxydes produits par oxydation d’un substrat de silicium ne révèle de manière 
évidente la présence de piège de charges à l’interface. Le décalage caractéristique entre les 
balayages effectués à basse fréquence et haute fréquence est nul, ou trop faible pour être 
détecté. Nous pouvons en conclure qu’il n’y a pas une présence significative détectable 
d’états à l’interface Si/SiO2. 
 
III.3 - Les oxydes « plasmas » recuits 
Les oxydes dits « plasmas » sont les oxydes obtenus par dépôt PECVD dont la 
composition est voisine d’une couche stœchiométrique d’oxyde de silicium (SiO2) 
152 
 
[Chayani03]. Le dépôt est effectué pour un rapport protoxyde d’azote sur silane très important 
(γ = 98) et son épaisseur avoisine les 10 nm. Cette couche, toutefois, compte tenu de la 
procédure de dépôt (N2O/SiH4) peut contenir avant recuit un très faible pourcentage de 
fonction hydroxyle (OH) [Bedjaoui05, Bedjaoui06, Bedjaoui07, Bedjaoui10, Chayani03] et 
un très faible pourcentage d’azote (≤ 4%). Le recuit de la couche dans l’azote pur à 1100°C 
permet d’éliminer les fonctions hydroxyles et favorise un réarrangement du réseau. Cet oxyde 
plasma recuit est parfois appelé « silice » ou « silice plasma » même si l’azote est toujours 
présent dans la couche. Ensuite, ces oxydes subissent pour la plupart un traitement thermique 
oxydant (1% O2 dans N2) à 1100°C pour des temps variant de 15 minutes à 1 heure. Ceci 
produit un empilement oxyde thermique – oxyde plasma recuit qui permet de caractériser une 
structure en l’absence de la couche contenant les pièges de charges (i.e. les nanocristaux ou 
zone riche en silicium). La caractérisation électrique C(V) d’empilement des deux oxydes 
avec une procédure voisine de celle qui va être adoptée pour l’empilement à 3 couches (grille 
flottante riche en silicium) devrait permettre de mieux comprendre l’impact de la couche 
censée contenir les amas de silicium. 
Dans cette sous section, nous allons étudier les couches d’oxydes produites par PPECVD 















B0 30 min 0 9,4 0 9,4 
B30 30 min 30 min 9,9 2,6 12,5 
B45 30 min 45 min 10,5 3,6 14,1 
B60 30 min 60 min 9,4 4,9 14,3 
Tableau 5-4 : Mesures ellipsométriques : l’épaisseur de l’oxyde thermique est déduite des 
mesures de l’épaisseur de silice plasma (recuit azote) avant et après traitement thermique 
oxydant. Il est impossible de distinguer par ellipsométrie la silice produite par oxydation 


























Figure 5-21 : Caractéristique capacité en fonction de la tension d’un MOS dont l’oxyde, la 
silice, est produite par PPECVD et recuite dans l’azote pur pendant 30 minutes (B0). 






















Figure 5-22 : Silice produite par PPECVD qui a subi le même traitement que précédemment 
puis recuite sous atmosphère faiblement oxydante pendant 30 minutes(B30). 



















Figure 5-23 : Silice produite par PPECVD qui a subi un recuit dans l’azote pur pendant 30 
minutes puis recuite sous atmosphère faiblement oxydante pendant 45 minutes(B45) 
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Figure 5-24 : Silice produite par PPECVD qui a subi un recuit dans l’azote pur pendant 60 






















B0 115 3,14 × 10-4 27,5 -1,05 0,25 * 5,72 × 1011 * 
B30 30 1,00 × 104 8,3 -1,10 0,3 * 5,63 × 1011 * 
B45 92 4,00 × 10-4 30,7 -1,00 0,2 * 2,88 × 1011 * 
B60 85 4,00 × 10-4 29,9 -0.8 * * * * 
Tableau 5-5 : Caractéristiques des échantillons B0, B30, B45, B60, Tension de bandes plates 
et décalage associé au type de charges considérées (fixes), 









Dit (cm-2 eV-1) 
B0 115 * * * 
B30 30 8,0 3,0 4,73 × 1011 
B45 92 20,0 10,0 2,24 × 1011 
B60 85 * * * 
Tableau 5-6 : Décalages caractéristiques de charges présentent à l’interface Si/SiO2,  









(cm²) Mesure ellipso 
Estimation C(V), 
εr=3,9 
B0 115 3,14 × 10-4 9,4 9,4 
B30 30 1,00 × 104 12,5 11,5 
B45 92 4,00 × 10-4 14,1 15,0 
B60 85 4,00 × 10-4 14,3 16,2 
Tableau 5-7 : Calculs de l’épaisseur obtenue à partir de la valeur de la capacité de l’oxyde de 
la constante diélectrique de la silice (εr= 3.9) et des surfaces d’électrodes. 
La figure 5-21 est la caractéristique C(V) d’un dépôt de silice plasma recuite dans 
l’azote à 1100°C n’ayant subi aucun traitement thermique oxydant. Les figures 5-22, 5-23 et 
5-24 correspondent à des silices « plasmas » qui ont subit un traitement dans l’azote pur puis 
un recuit oxydant pour des temps variant de 15 à 60 minutes. 
La figure 5-21 montre une augmentation de la capacité en régime d’accumulation. En 
effet, pour les tensions les plus négatives, la capacité n’est pas constante. Elle augmente avec 
la valeur absolue de la tension appliquée. Ce comportement est caractéristique d’un oxyde 
fuitif vers la grille [Scharrer04]. Un oxyde « plasma » même recuit à l’azote à 1100°C, ne 
garantirait pas l’exigence en termes de rétention pour un dispositif à mémoire non volatile. 
Les figures suivantes (5-22, 5-23 et 5-24) présentent des oxydes « plasmas » qui ont subi 
différents traitements thermiques oxydants à 1100°C. L’augmentation de la capacité dans le 
régime d’accumulation n’apparaît alors plus. Le traitement thermique oxydant permet donc 
d’obtenir un oxyde de qualité suffisante pour éviter les fuites. Comme stipulé dans la 
littérature, un traitement thermique oxydant à haute température permet donc d’améliorer la 
qualité de l’oxyde. 
 
III.4 - Discussion sur les couches de silice produites par PPECVD 
III.4.a - Charges fixes 
Trois empilements sur les quatre étudiés ici présentent un décalage de la tension de 
bande plate attribuable à la présence de charges fixes dans l’oxyde. Deux sur les trois ont été 
métallisés en même temps que ceux présentant des décalages similaires dans la section 
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précédente. La présence de charges fixes pourrait être liée à la perturbation qu’a créée le dépôt 
d’oxyde plasma à l’interface avec le silicium. Il est aussi probable que les espèces actives 
(oxygène et azote radicalaires, etc.) du plasma conduisent à une modification significative du 
semi conducteur sur une certaine profondeur. Le recuit thermique à l’azote ne permet pas de 
guérir les défauts produits. Le recuit oxydant tant qu’il n’est pas lui-même responsable de 
l’oxydation sur l’épaisseur où les pièges sont présents (à l’interface) peut conserver la 
mémoire de ces défauts sur une certaine profondeur. 
 
III.4.b - Charges mobiles 
Nous remarquons ensuite que les structures étudiées ne présentent jamais d’hystérésis 
de balayage. La densité de charges mobiles y est donc négligeable. 
 
III.4.c - Etats d’interface 
Pour les temps de recuit les plus faibles, les études C(V) révèlent un décalage du 
régime de bandes plates entre les balayages réalisés à 1 kHz et à 1 MHz. Ce décalage est 
caractéristique de pièges de charges (fixes ou d’états d’interfaces) présents à l’interface 
Si/SiO2. La densité de pièges diminue avec l’augmentation du temps de recuit et disparait 
pour des temps de recuit de l’ordre de l’heure. Nous pouvons alors noter une diminution puis 
une disparition de la densité de ces états d’interfaces avec l’allongement de la durée de 
traitement oxydant. 
L’importante présence de charges mobiles à l’interface est aussi une confirmation de la 
forte perturbation produite par le dépôt d’oxyde plasma même une fois recuit à l’azote sur le 
semiconducteur. Il faut 60 minutes de recuit oxydant pour voir disparaitre ou pour avoir une 
minimisation des défauts d’interface. 
En dernier lieu, il est tout à fait étonnant, pour une fréquence de 1MHz, d’avoir une 
caractéristique d’inversion qui montre la présence d’électrons libres. Ceci pourrait laisser 
supposer la présence de niveaux de pièges à électrons près de la bande de conduction qui 
libéreraient ces derniers très facilement. L’oxydation thermique réduisant leur présence par 
disparition dans l’oxyde thermique, ces niveaux de pièges pourraient être liés à la présence 
d’azote diffusant dans le silicium. 
 
III.5 - Conclusion sur les oxydes 
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A l’aide de traitements thermiques adéquats, il est donc possible de produire un oxyde 
tunnel et un oxyde de contrôle présentant des propriétés diélectriques favorisant la rétention. 
La diffusion de l’oxygène au travers  les couches préalablement déposées (oxyde plasma et 
suboxyde très riche en Si) permet l’oxydation du substrat pour produire un oxyde tunnel, et 
d’autre part il peut réparer l’oxyde plasma. Ces oxydes présentent ici des caractéristiques 
satisfaisantes pour être utilisés en tant que couches diélectriques dans un dispositif à mémoire 
non volatile. La durée de recuit et les mesures effectuées impliquent un recuit d’une durée 
inférieure à l’heure afin de garantir une épaisseur tunnel suffisamment mince. Dans le cas 
contraire, le substrat serait oxydé trop longtemps et produirait une silice thermique d’une 
épaisseur trop importante pour produire une injection tunnel directe dans le cadre d’un 
dispositif complet. Cependant une oxydation de 40-45 minutes devrait  permettre à la fois une 
« réparation » satisfaisante des défauts (pièges) et présente l’avantage de produire un oxyde 
tunnel d’une épaisseur convenable (légèrement supérieure à 3 nm). La durée de recuit semble 
aussi avoir un effet bénéfique sur les pièges de charges à l’interface. Cependant il est 
important de trouver un compromis entre l’épaisseur de silice générée sur la plaquette et la 
réparation des défauts que cette oxydation permet. Une baisse de la température de recuit 
permettrait de réduire la vitesse d’oxydation du silicium. Cette baisse de température présente 
cependant un gros désavantage. En effet, la réparation de l’oxyde est plus efficace au dessus 
de 950°C. Une autre piste, plus intéressante, serait d’utiliser un mélange N2/O2 contenant 
moins de 1% d’oxygène. 
 
IV - Les systèmes avec nanocristaux 
Rappelons tout d’abord l’empilement idéal que nous souhaitons réaliser. Un oxyde 
tunnel thermique de faible épaisseur est obtenu sur le semiconducteur. Cet oxyde est couvert 
par une couche de type suboxyde très riche en silicium initialement déposé par plasma. 
Ensuite, cet ensemble est isolé par un oxyde de contrôle et en dernier lieu, des plots 
d’aluminium servent d’électrodes grille. La procédure d’élaboration a été précisément décrite 
dans le chapitre 3. 
En effet, l’oxyde tunnel obtenu à très haute température, qui est à l’interface avec le silicium, 
est dans notre cas réalisé après l’élaboration des autres couches. Ses caractéristiques sont très 
déterminantes pour la qualité du dispositif. Cependant, sa formation en dernier lieu induit des 
modifications sur les couches préalablement déposées. 
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IV.1 - Conditions d’élaboration 
Les conditions d’élaborations des dispositifs contenant des nanocristaux de silicium sont 
présentées dans le Tableau 5.8 et font référence aux conditions plasma (Puissance RF, temps 
de pulsation, γ = rapport des débits N2O/SiH4) exposées dans le Chapitre 4. Nous avons choisi 
pour l’étude électrique d’augmenter le rapport des gaz (γ) de 1,5 à 1,75 voire 2 afin de 
diminuer l’excès en Si introduit dans la matrice et obtenir des densités et fractions volumiques 
de précipités plus faibles que celles obtenues pour les échantillons dédiés à l’étude structurale, 
présentée dans le Chapitre 4. En effet, pour γ = 1,5, les fractions volumiques de nanocristaux 
de Si après recuit oxydant sont encore proches de 20% et l’observation en MET dans des 
zones très minces montrent un réseau quasi-percolé. Nous avons également testé différentes 
conditions d’oxydation (durée, nombre de recuits oxydants, place dans la séquence 
d’élaboration) afin d’essayer de maîtriser la fraction volumique de nanocristaux et l’épaisseur 
de l’oxyde tunnel. Par ailleurs, dans le Chapitre 4, nous avons également montré que nous 
pouvions utiliser l’ellipsométrie comme technique non destructive alternative pour la 
caractérisation structurale des couches (mesure des épaisseurs) et en particulier de la 
population de nanocristaux (fraction volumique). Enfin, il semblerait que l’ellipsométrie soit 
plus sensible que la MET lorsqu’il s’agit de détecter des faibles densités de nanoparticules 
et/ou des petits objets. C’est donc cette technique que nous avons utilisée dans ce chapitre 
pour caractériser les couches étudiées électriquement.  
Suboxyde riche en 
silicium 
Oxyde de contrôle 
Echant
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Tableau 5-8 : Conditions d’élaboration des empilements de couches, Température des recuits 
1100 °C  (épaisseurs obtenues par ellipsométrie) 
* Les recuits concernés interviennent deux fois pendant l’élaboration : une première fois 
après dépôt de la couche suboxyde, une deuxième fois après le dépôt de l’oxyde de contrôle 
** Le recuit concerné n’intervient qu’après dépôt de la couche suboxyde 
*** Ces recuits interviennent après le dépôt successif des deux couches (suboxyde et oxyde 
plasma). L’échantillon ne sort pas du réacteur entre le dépôt de la couche suboxyde et le 
dépôt de la couche d’oxyde de contrôle. 
 
IV.2 - Mesures de capacitance suivant les conditions d’élaboration 
Nous allons étudier dans cette section l’évolution des caractéristiques électriques en fonction 
des conditions d’élaboration.  
 
IV.2.a - Echantillon C 
Pour cet échantillon (tableau 5-8, C), la couche suboxyde très riche en Si subit un recuit dans 
l’azote pur à 1100°C pendant 30 minutes suivi d’un recuit sous atmosphère faiblement 
oxydante pendant 15 minutes. Ensuite, une couche d’oxyde plasma de 12nm est déposée et 
subit à nouveau un recuit sous azote pur à 1100°C pendant 30 minutes. La structure présente 
alors les caractéristiques suivantes : un oxyde tunnel de 2 nm, une couche suboxyde de 9,9 nm 
(9.7% de nanocristaux de Si) et un oxyde de contrôle de 11,4 nm. Les caractéristiques 








Figure 5-25 : Caractéristique capacité-tension de l’échantillon C. 



















La figure 5-25 montre une augmentation de la capacité en régime d’accumulation. Le 
phénomène observé sur cette partie de la caractéristique est comparable à celui observé sur les 
échantillons de silice n’ayant subi aucun traitement thermique sous atmosphère oxydante. Ce 
comportement est donc caractéristique de fuites à la grille. 
 


















Figure 5-25bis : Agrandissement (fig. 5-25) de la caractéristique C(V) sur la plage -3V-5V de 
l’échantillon C.  
 
La figure 5-25bis qui est un agrandissement de la figure 5-25 ne montre pas un effet mémoire 
































3.14 × 10-4 






Tableau 5-9 : Principales caractéristique C(V) de l’échantillon C, densités calculées à partir 
des valeurs des décalages en tension. L’application de différentes pré-polarisations (positives 





Les densités de charges fixes et mobiles (respectivement 5,03 × 1012 cm-2 et 1,83 × 
1012cm-2) calculées à partir des balayages C(V) sont très élevées (voir tableau 5-9). 
L’application de différentes pré-polarisations (positives et négatives, de -10 V à +10 V) n’a 
pas eu d’effet notable sur les caractéristiques électriques obtenues pour l’échantillon C. Nous 
expliquons évidemment ce résultat par les courants de fuite. 
Les résultats électriques obtenus sur ce premier échantillon sont représentatifs des problèmes 
que l’on peut rencontrer lors de l’élaboration de tels dispositifs. 
 
IV.2.b - Echantillon D 
Cet échantillon diffère du précédent par la durée du recuit oxydant. La couche 
suboxyde de 11,2 nm subit un recuit dans l’azote pur à 1100°C pendant 30 minutes suivi d’un 
recuit sous atmosphère faiblement oxydante pendant 30 minutes. Ensuite, la couche d’oxyde 
plasma de 12 nm est déposée puis subit à nouveau un recuit sous azote pur à 1100°C pendant 
30 minutes. La structure présente alors les caractéristiques suivantes : un oxyde tunnel de 
2,9 nm, une couche suboxyde de 11,2 nm (contenant une fraction volumique de 8,7% de 
nanocristaux mesurée par ellipsométrie) et un oxyde de contrôle de 12 nm. 
Les figures suivantes (5-26 et 5-27) présentent les courbes C(V) de l’échantillon D avant et 
après polarisation. 
















φAlSi = 0.8 V
 
Figure 5-26 : Caractéristique C(V) de l’échantillon D (voir tableau 5-8).   
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Figure 5-27 : Réaction à une prépolarisation de l’échantillon D, superposition des 
caractéristique C(V) avant et après polarisation à -12 V. 
La figure 5-27 montre clairement le décalage des courbes avant et après polarisation. Le 




































Tableau 5-10 : Principales caractéristiques C(V) de l’échantillon D et valeurs de densité des 
charges fixes, mobiles et « stockées » 
La caractéristique C(V) de cet échantillon (D) est présentée sur la figure 5-26. Le 
phénomène de fuites à travers  l’oxyde de grille suspecté sur l’échantillon C ne se produit plus 
sur cet échantillon. Notons que l’épaisseur de son oxyde de contrôle est légèrement plus 
élevée que celle de l’échantillon C mais qu’ils ont subi le même recuit azote. La seule 
procédure différente entre l’échantillon C et D concerne le temps de recuit oxydant sur la 
couche suboxyde qui doit en principe conduire à un oxyde tunnel plus épais (∼ 1 nm de plus 
que pour l’échantillon C) et à une réduction de la fraction volumique des amas de silicium. 
Les mesures en ellipsométrie semblent aller en effet dans ce sens même si la diminution est 
légère (8.7 % au lieu de 9.7%). Quant à  l’oxyde de contrôle, on peut considérer ici qu’il a les 
mêmes caractéristiques dans les deux cas. La seule différence pourrait donc être une meilleure 
isolation entre la couche suboxyde et le substrat liée à une meilleure encapsulation des 
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nanodomaines de silicium par un oxyde thermique qui rendrait les fuites plus difficiles. 
Les faits les plus marquants concernant cet échantillon (fig. 5-26, tableau 5-10) sont 
un décalage de la tension de bandes plates de 1.8 V et une hystérésis produite pendant la durée 
du balayage. Elle est caractéristique de la présence de charges mobiles peuplant l’oxyde. 
L’origine de cette charge mobile est indéterminée mais nous pourrions suggérer qu’elle est 
liée à la présence de la couche riche en silicium (nanocristaux). L’analyse du sens de balayage 
et des décalages (VFB charges fixes et mobiles) des courbes vers les valeurs négatives 
confortent la présence de charge fixes et mobiles positives dans le diélectrique. La charge 
positive mobile est maximale pendant le balayage en tension retour et minimale donc pendant 
le balayage aller. Ceci peut laisser penser, concernant cette charge mobile, que les trous du 
semiconducteur sont capturés par pièges peu profonds présents dans le diélectrique et que 
ceux-ci sont libérés lorsque le potentiel de la grille l’autorise. On peut aussi noter l’abondante 
charge fixe positive qui est probablement liée à d’autres types de pièges plus profonds qui 
pourraient être reliés à la mauvaise qualité du diélectrique près de l’interface ou entre les amas 
de silicium. 
Des polarisations à très forts champs (fig. 5-27) montrent un décalage de l’ensemble 
des caractéristiques vers les valeurs négatives. Ce décalage est éphémère car après un laps de 
temps de quelques minutes, un nouveau balayage montre une caractéristique C(V) identique à 
celle d’une cellule n’ayant subi aucune prépolarisation (fig. 5-26). Ce phénomène pourrait 
indiquer un très faible stockage de charges. Dans ce cas, le temps de rétention est très court, 
mais cet effet reste très difficile à dissocier de l’effet d’hystérésis dû à la présence de charges 
mobiles et confirme probablement l’intervention des amas de silicium dans l’apparition du 
phénomène d’hystérésis liée aux charges mobiles. En l’état, ces structures qui révèlent 
probablement la présence des nanocristaux ne sont pas utilisables pour des applications MNV 
qui nécessitent une rétention des charges sur la durée d’utilisation du composant. La 
réversibilité du processus montre cependant qu’il ne s’agit pas de charges fixes définitivement 
fixées sur des défauts profonds de l’oxyde par le stress électrique. Ceci est prometteur s’il 
s’avère possible de confiner ces charges dans des puits avec des barrières contrôlées et par 
conséquent, d’améliorer la rétention. La présence de ces charges mobiles ainsi qu’un temps de 
rétention quasi-nul dans cette configuration indique probablement des défauts d’isolation 
entre le semi conducteur et les nanocristaux de silicium de la structure. On peut imaginer ici 
que ces défauts sont liés à la présence de pièges peu profonds dans la silice et/ou à la 
difficulté pour la post oxydation à 1100°C de créer un oxyde thermique barrière entre le 
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silicium du substrat et les nanodomaines de silicium en contact avec le substrat. Ce dernier 
point sera d’autant plus néfaste que les nanocristaux seront dans une situation de mauvaise 
isolation entre nanocristaux. Par ailleurs les qualités d’isolation de l’oxyde de contrôle sont 
aussi un paramètre important pour la rétention de charges. 
Plusieurs pistes sont envisageables pour remédier à cette situation.  
1- D’après les premiers résultats, il semble indispensable d’augmenter le temps de 
recuit oxydant dans le but d’améliorer l’isolation des nanocristaux entre eux et avec le 
substrat. Cette option doit conduire d’une part à augmenter la taille de l’oxyde tunnel et 
d’autre part à améliorer l’oxyde de contrôle et l’oxyde intergrain. 
2- Le dépôt d’un oxyde « plasma » juste après avoir déposé la couche riche en silicium 
(avant les recuits (N2 et 1% O2)) devrait permettre de réduire la taille des nanoamas de 
silicium et ainsi leur percolation. En effet, l’oxydation par de l’oxygène monoatomique 
présent dans la décharge RF permet plus facilement l’oxydation des amas de silicium 
amorphes. De très faibles rapports γ (N2O/SiH4) sont indispensables pour obtenir des amas de 
silicium amorphes (observables par EFTEM). Cependant la densité de ces derniers et leur 
espacement est critique dans ce type de structure. L’oxygène monoatomique de la décharge 
RF pendant le dépôt de l’oxyde de contrôle doit permettre d’oxyder partiellement ces amas 
mais beaucoup plus efficacement que s’il s’agissait de structures cristallines. Bien sûr, cette 
manière d’opérer implique aussi les recuits thermiques, en particulier le recuit oxydant, pour 
répondre aux spécifications décrites  plus haut. 
Ces deux procédures d’amélioration du dispositif peuvent sembler contradictoires avec 
l’intérêt d’avoir des structures contenant des nanoclusters de silicium car les nanocristaux sont 
les endroits de stockage supposés dans ce type d’empilement. La question est pourquoi 
vouloir diminuer la densité ou la taille des amas ? Ceci entraine quelques commentaires. 
Une densité de nanocristaux trop forte est néfaste pour plusieurs raisons. Prenons comme 
exemple l’échantillon D. Sur ce type d’échantillon, la densité de nanocristaux pourrait être 
encore trop importante. La percolation  au sens d’une mauvaise isolation entre eux entraine 
une pseudo-continuité électrique. De ce fait, la présence d’un seul nodule de silicium en 
contact à l’interface Si/SiO2 et relié au plan des nanocristaux comme montré sur la figure 5-28 
autorise un déchargement de l’ensemble des nanocristaux non isolés. Ce phénomène pourrait-
être une des origines de l’absence de rétention. Cette absence de rétention pourrait aussi 
simplement être due à une épaisseur d’oxyde tunnel ou de contrôle trop faible. De plus, dans 
le cas d’une grille flottante en nanocristaux percolés, nous sommes confrontés à une grille 
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flottante continue d’un point de vue électrique. Dans une telle configuration, le moindre 




Figure 5-28 : Illustration d’un nodule de silicium en contact avec le substrat dans un 
échantillon ou les nanocristaux sont percolés, image EFTEM réalisée sur un échantillon 
γ = 1.5 recuit 30 minutes à 1050°C sous azote pur et 15 minutes à 1100°C sous atmosphère 
faiblement oxydante. 
 
Tous ces disfonctionnements conduisent à l’idée de produire une meilleure isolation 
dans les différentes couches et donc de procéder à une oxydation plus longue. Plus 
l’oxydation et les opérations de recuit oxydant sont favorisées, sans conduire à une diminution 
trop importante des densités de nanocristaux, plus l’espace isolant entre ceux-ci est important. 
Cette augmentation des temps de recuit oxydant devrait conduire à une meilleure rétention de 
charge tout en améliorant les propriétés diélectriques de l’oxyde de contrôle et en accroissant 
légèrement l’épaisseur de l’oxyde tunnel.  
 
IV.2.c - Echantillon E  
La structure testée par C(V) (fig. 5-29) (échantillon E, tableau 5-8) a bénéficié de deux 
étapes séparées de recuit sous atmosphère faiblement oxydante. La première intervient après 
Oxyde tunnel 
Substrat - Si 
166 
 
le dépôt de la couche destinée à contenir des nanocristaux, la seconde après le dépôt de 
l’oxyde de contrôle. Le traitement est le même pour ces deux étapes : 30 minutes sous azote 
pur et 15 minutes sous atmosphère faiblement oxydante. L’empilement présente alors les 
caractéristiques suivantes : une couche d’oxyde tunnel de 2,6 nm, une couche suboxyde de 
9 nm contenant une fraction volumique de 11,3% de nanocristaux de silicium et une couche 
d’oxyde de contrôle de 11,9 nm. 




















Figure 5-29 : Caractéristiques : C(V) de l’échantillon E. 
 
La caractéristique C(V) de l’échantillon E révèle d’abord une densité de charges fixes nulle 
(tableau 5-11). En effet, la tension de bandes plates de la caractéristique d’un plot déchargé est 
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Tableau 5-11 : Principales données caractéristiques de l’échantillon E avant et après 
polarisation à -8 V (VFB, CFB, densités de charge). 
Sans polarisation préalable, la mesure C(V) (fig. 5-29) révèle une forme en hystérésis de la 
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caractéristique C(V) (courbe noire) témoignant de la présence de charges mobiles dans 
l’empilement. Le décalage de la tension de bandes plates entre les caractéristiques « aller » et 
« retour » est de 800 mV. 
La caractéristique aller du balayage en tension indique une densité de charges fixes en 
dessous de la précision de la mesure. En effet, la tension de bande plate à -0,8 V (égale à 
φAlSi = -0,8 V) est caractéristique d’un isolant sans charge. En revanche, durant le balayage 
vers les valeurs négatives, il semble qu’il y ait un phénomène d’injection de porteurs positifs 
mis en évidence lors du balayage retour. Toutefois, cette charge injectée n’est pas stabilisée et 
s’évacue lors d’une variation positive de la tension de balayage. Cette mobilité de charge 
explique la caractéristique en forme d’hystérésis pendant le balayage aller-retour. 
Après polarisation sous fort champ (Vgrille = -8 V) on observe un décalage très net de la 
tension de bandes plates (Vfb = -1,25 V)  sur la caractéristique C(V)  aussi bien sur le balayage 
en tension aller que celui retour. Cette deuxième expérience pourrait indiquer que l’on atteint 
des pièges dont le dépiègeage est moins facile. Toutefois, après 1 heure de court circuit, 
l’échantillon est revenu à ses caractéristiques C(V) initiales.  
Deux interprétations sont possibles pour expliquer ces observations : 
Ces deux séries d’expérience montrent de manière très simpliste qu’il y a un type de 
chargement sous faible champ avec un dépiégeage aisé (hystérésis importante) et un 
chargement sous fort champ qui favorise un piégeage des charges positives de plus longue 
durée (très faible hystérésis). Cette dernière expérience suggère que les barrières énergétiques 
franchies pour le piégeage et le dépiégeage des charges seraient légèrement plus grandes et 
donc induiraient des temps de relaxation plus long. 
Effectivement, l’idée de pièges proches distribués sur une certaine profondeur et plus 
ou moins (percolation) séparés par des zones isolantes de très faibles épaisseurs jouant le rôle 
de barrière ne semble pas à exclure. Quoi qu’il en soit, le chargement observé après forte 
polarisation n’a pas montré de rétention significative au delà de quelques heures. Ce résultat 
reste tout de même encourageant. 
Soulignons un aspect positif, l’absence de charge fixe avant polarisation qui pourrait 
être lié à la réalisation de deux recuits oxydants. Cet aspect pourrait indiquer que la qualité de 
l’oxyde tunnel est très bonne (après 2 recuits oxydants) et que probablement le chargement 
des zones riche en silicium est seul responsable des effets observés.  
Après forte polarisation (-8 V), le stockage éphémère des charges indique bien la 
présence des zones réceptrices des trous. Toutefois l’isolation de ces zones de stockage ne 
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semble pas suffisante pour maintenir l’information.  
Ici, nous devons fortement souligner, que les caractéristiques C(V) de toutes ces 
structures avec une couche initialement riche en silicium ne correspondent jamais à une 
caractéristique d’un oxyde thermique ni même d’un dépôt plasma recuit (γ = 100). Les forts 
décalages des caractéristiques et les hystérésis importantes semblent essentiellement liés à la 
présence de cette couche plus ou moins riche en silicium. Toutefois la maitrise de cet excès de 
silicium (nanoparticules de silicium ou défauts piégeant) et son isolation adaptée par rapport 
au substrat semble un problème technologique délicat à résoudre. Quelque soit l’hypothèse 
retenue, la procédure de fabrication testée ne conduit pas à la réalisation d’un échantillon 
acceptable pour l’obtention de mémoires non volatiles. 
 
IV.2.d - Echantillon F 
Cette nouvelle structure testée par C(V) (fig. 5-30) (échantillon F, tableau 5-8) n’a pas 
subi de traitement thermique entre les deux dépôts (suboxyde et oxyde de contrôle plasma). 
Les deux couches sont donc déposées successivement puis les recuits sont effectués sur 
l’empilement : 30 minutes sous azote pur et 30 minutes sous atmosphère faiblement oxydante. 
Ceci a notamment pour effet de réduire considérablement la densité des amas. L’empilement 
présente alors un oxyde tunnel de 2,3 nm, une couche suboxyde de 10,2 nm contenant 5,8% 
de nanocristaux de silicium et un oxyde de contrôle de 13,9 nm avec une épaisseur totale de 
26,4 nm. 
La procédure consistant à déposer un oxyde « plasma » juste après avoir déposé la 
couche riche en silicium (avant les recuits N2 + 1% O2) a déjà été évoquée plus haut comme 
une solution possible au problème du stockage et à la rétention de charge. L’échantillon F 
élaboré bénéficie, au moment du dépôt de la couche d’oxyde plasma, d’une oxydation 
partielle (liée à la présence d’atome d’oxygène produit par la décharge) de la couche riche en 
silicium préalablement déposée. Après recuit dans N2 et N2 +1%O2 de cet ensemble, 
l’ellipsométrie n’indique qu’une faible présence de nanocristaux (5,8 %) et d’une couche 
d’oxyde tunnel de 2,3 nm. Signalons toutefois que les observations en EFTEM n’ont pas 
permis la détection de nanocristaux observables dans cet empilement. La faible fraction 
volumique de précipités (5,8% seulement) fait que l’on est probablement sous la limite de 
visibilité de la technique.  
Nous avons par ailleurs étudié pour cet échantillon les effets d’une polarisation à 6V et 
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ceux liés au déchargement. La figure 5-30 montre les caractéristiques C(V) de l’échantillon F 
avant polarisation (courbe noire), après polarisation de 1 milliseconde à -6 V (courbe rouge), 
et après dépolarisation à + 8 V pendant 1 ms (fig. 5-30, courbe bleu).  



















 après polarisation à -6V
 après la première 
         dépolarisation à +8V
 
Figure 5-30 : Caractéristique C(V) de la structure F, (1) avant polarisation, (2) après 
polarisation à -6 V, après dépolarisation à +8 V. 
 
La première caractéristique avant chargement de cet échantillon (fig. 5-30 courbes 
noires) montre déjà la présence d’une charge fixe positive (Nfixes = 8,35 × 1011 cm-2) et une 
charge mobile Nmob = 6,97 × 1010cm-2. La polarisation de l’échantillon F sous une tension  de 
-6 V conduit à un décalage net de la tension de bande plate Vfb (1,9 V). On voit donc 
clairement sur la figure 5-30 (courbe bleue), l’effet de l’injection de charges positives dans la 
structure. Le décalage de la caractéristique permet d’estimer la densité de charges injectée à 
7,66 × 1011 cm-2. Cette charge doit être stockée dans la zone riche en silicium. Contrairement 
aux expériences précédentes, la rétention de charge est durable. Cet effet de chargement est 
cependant réversible sous l’action d’un champ électrique important produit par une 
polarisation de +8 V. Ce déchargement conduit à une caractéristique C(V) (fig. 5-30, courbes 
rouges) identique à celle obtenue avant chargement avec toutefois une hystérésis bien plus 
faible. Le tableau 5-12 récapitule quelques caractéristiques de l’échantillon F. 
Ces mesures nous permettent donc de relever deux faits importants : Le premier, 
positif, concerne, d’évidence le stockage de charge qui a été obtenu après une oxydation plus 
importante de la couche suboxyde par le biais du dépôt de l’oxyde plasma de contrôle. Le 
corollaire de cette oxydation implique une couche suboxyde sous jacente moins riche en 
silicium mais aussi la disparition de la mauvaise isolation entre amas de silicium et avec la 
surface. Le deuxième concerne l’apparition d’une charge fixe importante et dont la présence 
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pourrait être liée à l’oxydation plasma intervenant au moment du dépôt de l’oxyde plasma. 
Cette oxydation produite hors équilibre thermodynamique conduirait aussi à une oxydation 
partielle du silicium à l’interface et serait vecteur d’un certain nombre de centres piègeants. 
Le recuit azote n’aurait pas d’effet sur ces pièges et le recuit oxydant ne serait pas assez long 
pour favoriser leur disparition totale ou leur décalage vers des zones plus éloignées de 
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Tableau 5-14 : Principales valeurs des caractéristiques C(V) de l’échantillon F *, (1) avant 
polarisation, (2) après polarisation à -6 V, après dépolarisation à+8 V. 
*en dessous de la précision de la mesure 
 
Nous avons également étudié la cohérence entre mesures électriques et mesures 
ellipsométriques  puis  nous avons essayé  d’estimer les  effets du chargement sur la capacité 
de l’échantillon. L’empilement est composé d’un oxyde tunnel de 2,3 nm, d’une couche 
suboxyde de 10,2 nm contenant 5.8% de nanocristaux de silicium et d’un oxyde de contrôle 
de 13,9 nm avec une épaisseur totale de 26,4 nm (Wt). Toutes ces mesures sont déduites des 
résultats d’ellipsométrie. La dernière mesure concernant l’oxyde thermique est déduite d’une 
soustraction entre les épaisseurs obtenue avant recuit oxydant et  après recuit oxydant. La 
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surface des plots est estimée à 5,31 × 10-4 cm2. 
La valeur de la constante diélectrique de ce condensateur est : 
εm = CtWt/S = 34,82 x10-14 F.cm-1  
εrm = 34,82 x10-14 F.cm-1/8,85 x10-14 = 3,93 
Dans cette situation, il est clair que la constante diélectrique du système est composite. C'est-
à-dire qu’elle tient compte de la présence des nanograins de silicium. 
On va considérer ici schématiquement que les capacités liées au silicium et à l’oxyde de 
silicium sont en série (hypothèse d’une couche de silicium massif). Cette hypothèse 
présuppose que le nanosilicium présent dans l’empilement est une zone de charge d’espace 
(εsi = 12). L’hypothèse capacité en série s’écrit : 
 






en utilisant le formalisme ci-dessus, les valeurs des différents epsilons (εrm= 3.93, εox= 3.9, εsi 
=12) et l’épaisseur totale (Wt) on déduit : 
dox = 26,097 nm (épaisseur totale d’oxyde déduite du calcul) 
dSi = 0,3 nm 
Si on considère que cette épaisseur de Si (0,3 nm) est localisée dans les 10,4 nm de la 
couche suboxyde, on trouve une fraction volumique de silicium de 3 %. Ce résultat obtenu par 
mesure électrique est comparable à la valeur obtenue par ellipsométrie 5,8%). 
Enfin nous nous sommes également intéressés à l’effet de vieillissement sur la charge 
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stockée. On voit clairement sur la figure 5-31, l’effet de l’injection de charge positive sur la 
structure et l’évolution dans le temps de la rétention de cette charge. Le décalage de la 
caractéristique entre la caractéristique C(V) initiale et après la première polarisation a permis 
d’estimer la densité de charge (7,66 × 1011 cm-2). Même si cette polarisation conduit à un 
stockage réel, il est important de suivre son évolution dans le temps sur des périodes longues. 
C’est pour cette raison que nous avons testé ce dispositif sur plusieurs mois. La première 
observation c’est que la rétention de charge est durable. Toutefois on observe une dérive. 
Cette dérive pourrait s’expliquer par la création d’une charge positive fixe qui se fixerait dans 
l’oxyde tunnel sous l’effet du vieillissement. 













































Figure 5-31 : a) Effet du chargement sur la caractéristique C(V) avec quelques mois de 
rétention, b) Agrandissement de la zone entre -2,75 V et -1,5 V. 
Le décalage de la tension apparaît nettement sur la figure 5-31b : (-2,3 V, –1,8 V, voir fléche) 
ΔV = 0,5 V. L’analyse montre donc un effet de rétention durable (fig. 5-32). 






















Figure : 5-32 : Evolution de la rétention la charge sur plusieurs semaines pour une capacité 
de 40 pF 
Cet échantillon stocke une charge initiale de 7,66 × 1011 trous par cm² sur une période-
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test d'une durée de 4 mois. L’écart en tension avant et après chargement sous l’effet du 
vieillissement dans le temps (fig. 5-32) n’indique pas une tendance claire qui permettrait de 
faire une extrapolation claire à 10 ans à cause de l’incertitude de la mesure. Cependant, si l’on 
se base sur le chargement effectué initialement, on peut dans un premier temps noter que 
l’écart observé pour les balayages successifs est toujours inférieur à 100 mV. En partant de 
cette observation, nous remarquons que pour les deux derniers balayages, le décalage observé 
est minimal. Si nous excluons les valeurs les plus négatives du graphique on peut voir 
apparaître une courbe en forme de logarithme qui montrerait une quasi-stabilisation dès la 
quatrième semaine, la charge étant stabilisée pour les 3 mois suivants. Les pièges les moins 
efficaces (confinement moins important) ou les plus proches de la couche d’oxyde pourraient 
d’être déchargés plus aisément au cours des premières semaines, laissant les pièges les plus 
profonds assurer la bistabilité de la mémoire. Ce qui apparait de manière plus significative est 
l'écart de 0,08 V entre la valeur initiale et la valeur finale (4 mois) représente 16% de la 
charge stockée. Bien que l’incertitude sur la mesure et les hypothèses qui viennent d’être faite 
rendent toute extrapolation peu fiable sur la rétention de ce dispositif sur 10 ans, notons que 
l’IRTS stipule que sur une période de 10 ans, 85% de la charge doit rester stockée dans la 
grille flottante du dispositif. Dans ce cadre là, cet échantillon, en l'état, bien que très 
prometteur, ne constitue pas encore un empilement intéressant pour des mémoires non volatile 
garantissant des temps de rétention et demande des essais complémentaires. 
 
Conclusion 
Dans cette partie de notre travail, nous avons essayé d’estimer le bien fondé de travailler sur 
des empilements déposés (suboxyde-SiO2 plasma) directement sur substrat de silicium nu. 
Bien sur, cette procédure nécessite de créer un oxyde tunnel à postériori par une post-
oxydation thermique à haute température du substrat de silicium. Celle-ci est produite et 
contrôlée à travers les dépôts déjà existants sur la plaquette. L’étude de dispositifs MOS par le 
biais des caractéristiques C(V) donne un premier jugement sur la pertinence de cette nouvelle 
procédure de fabrication de ces dispositifs à grille flottante. 
Les premiers résultats que nous montrons ici indiquent à la fois l’intérêt et les difficultés qui 
sont rencontrés en utilisant cette nouvelle procédure. Avant de caractériser nos empilements, il 
nous a paru judicieux de caractériser par C(V) l’oxyde tunnel obtenu par oxydation thermique 
sous très faible pression partielle d’oxygène et le dioxyde de silicium obtenu par un dépôt 
plasma et recuit à 1100°C. Ces dépôts ont des caractéristiques attendues pour un oxyde 
174 
 
thermique bien que l’oxyde issu du procédé plasma montre des caractéristiques spécifiques 
qui peuvent nuire aux propriétés à l’interface. Concernant les empilements contenant la 
couche riche en silicium après les différents recuits, ils ont des caractéristiques C(V) très 
différentes des oxydes thermiques. Quand l’oxydation thermique n’est pas suffisante, ces 
empilements sont fuitifs. L’accroissement du temps de recuit oxydant fait disparaitre ce 
caractère fuitif et conduit à l’apparition de charges fixes et mobiles. L’augmentation du 
nombre de recuits oxydant mène à une diminution significative de la charge fixe mais pas de 
la charge mobile et à la présence après polarisation d’une rétention de charge éphémère. La 
première remarque que nous pouvons faire, c’est que l’apparition de la charge mobile pourrait 
être liée à la présence de nanodomaines de silicium récepteurs de trous. La deuxième 
observation, c’est que la croissance des nanocristaux sur le substrat de silicium semble 
constituer un premier problème. Ce dernier aspect est d’autant plus néfaste que les nanoamas 
de silicium sont percolés. Pour éviter la présence d’une percolation trop importante des 
nanoamas de silicium, nous avons déposé successivement la couche riche en silicium et la 
couche d’oxyde de contrôle sans recuit entre les deux dépôts. L’objectif de cette procédure 
était de réduire la taille des nanoamas de silicium en utilisant l’oxygène atomique de la 
décharge. En effet, l’oxygène atomique du plasma est à l’origine de la constitution de la silice 
plasma mais il peut aussi diffuser dans la couche riche en silicium et limiter ainsi la taille des 
amas sans trop réduire leur densité. Dans cette situation, après les procédures habituelles de 
recuits, nous avons observé un comportement de dispositif MOS avec apparition d’une charge 
fixe avec une très faible charge mobile, mais accompagné surtout, après polarisation à -6 V, 
d’un phénomène de rétention de charge permanent de 7,6 × 1011 cm-2. La charge stockée n’est 
pas suffisamment importante mais elle est significative. Sa rétention sur plusieurs mois est 
une donnée très encourageante. Malheureusement, l’apparition d’une charge fixe associée et 
de l’apparition aisée de porteurs minoritaires en régime inversion indique la présence d’une 
interface mal contrôlée. Ce dernier point justifie la poursuite de notre travail sur l’élaboration 
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Conclusions et perspectives 
 
Les mémoires à nanocristaux de silicium sont de sérieux candidats pour remplacer les 
mémoires non-volatiles à grille flottante. Dans ce travail de thèse, nous avons choisi un 
système simple puisqu’il est constitué de nanocristaux de Si enrobés dans une couche mince 
de silice, que nous avons élaboré par PPECVD couplé à des recuits en atmosphère faiblement 
oxydante. L’originalité de ce travail s’est inscrite plus dans une nouvelle stratégie pour 
réaliser notre dispositif plus que dans le choix du système lui-même. En effet, nous avons 
placé au centre de nos préoccupations la maîtrise de la synthèse des couches et la manière de 
gérer la formation d’empilements avec des recuits oxydant.  
La méthode de dépôt plasma utilisée (PPECVD) autorise l’obtention de nanocristaux (après 
recuit) dans une couche isolante mais aussi elle offre la possibilité d’obtenir des silices 
plasma. Cette technique remplit par ailleurs les conditions nécessaires à l’obtention de 
couches très fines (environ 10 nm) requises pour des applications visant la production de 
mémoires non volatiles. Notre procédé  PPECVD utilise deux gaz réactifs : le silane et N2O. 
En fonction de leur flux respectifs, de leur dissociation dans le plasma et recombinaison de 
leur sous produits sur le substrat, ils sont la source des amas de silicium et de la matrice 
isolante. De plus, ce procédé avec un gros excès de N2O assure le dépôt d’une couche de 
« silice plasma » qui servira de base à l’oxyde de contrôle dans un dispositif MOS à grille 
flottante. En pratique, la quantité de silicium  dans la couche dépend du rapport protoxyde 
d’azote sur silane (γ).  L’utilisation d’une décharge pulsée bénéficiant d’un renouvellement 
périodique du mélange autorise le contrôle de la croissance et jouit d’une meilleure uniformité 
de la consommation du mélange dans le réacteur. Ensuite, le traitement thermique sous azote 
pur garantit la formation de nanocristaux dans des couches contenant un excès de silicium 
suffisant. Le recuit sous atmosphère légèrement oxydante (1% O2) a pour but de compléter 
l’empilement en créant une couche SiO2 qui jouera le rôle d’oxyde tunnel dans le dispositif 
final.  
Pour aller plus en détail, le contrôle des paramètres de dépôt PPECVD nous a d’abord 
permis de déposer de fines couches d’oxynitrure de silicium contenant un excès de silicium 
suffisant (1.5 ≤ QN2O/QSiH4 ≤ 2) pour l’élaboration de couches contenant des nanoamas de 
silicium. La reproductibilité des dépôts et l’uniformité en épaisseur sur la surface d’une 
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plaquette ont été étudiés par ellipsométrie et ont donné des résultats satisfaisants.  
La fabrication des différentes couches de l’empilement avec leurs recuits (N2 et N2+ 
1%O2) associés a été contrôlée à chaque étape par ellipsométrie. Une étude MET rigoureuse 
et systématique, couplant MEHR et EFTEM a permis l’élucidation du phénomène de 
séparation de phase sur la couche contenant l’excès de silicium. En fait nous avons réalisé que 
la couche riche en silicium était composée d’une forte densité de petites particules amorphes 
qui cristallisent lors d’un recuit sous atmosphère inerte. De plus cette étude a permis de 
montrer que l’oxydation sous N2 99% et 1% O2 à 1050°C contribue à la création d’un oxyde 
tunnel dans les structures MOS et contribuait faiblement à la séparation des nanocristaux. 
Après traitements, nous avons montré que les particules de silicium subissaient une 
maturation d’Ostwald conservative et se révélaient particulièrement résistantes à l’oxydation. 
En dernier lieu, les valeurs des épaisseurs obtenues par MET ont permis de confirmer 
les mesures obtenues par ellipsométrie et la composition des couches. Ceci démontre l’intérêt 
de l’ellipsométrie pour obtenir très rapidement des mesures fiables rapides et non destructives 
pour l’analyse de couches nanostructurées. 
Enfin soulignons, ici l’intérêt de l’ensemble de notre procédure. En effet, 
contrairement au procédé habituellement utilisé, elle ne nécessite pas la présence d’un oxyde 
tunnel préalable au dépôt de la couche contenant les nanocristaux. Les processus de post-
oxydation terminaux permettent la création de cette couche avec une précision remarquable. A 
ce point de notre travail, la situation semble très intéressante pour la réalisation de dispostif 
MOS à grille flottante. 
L’étude de dispositifs MOS par le biais des caractéristiques C(V) donne un premier 
jugement sur la pertinence de cette nouvelle procédure de fabrication de ces dispositifs à grille 
flottante. Il nous a paru important avant tout de caractériser par C(V) l’oxyde tunnel obtenu 
par oxydation thermique sous très faible pression partielle d’oxygène et le dioxyde de silicium 
obtenu par un dépôt plasma recuit à 1100 °C. L’oxyde thermique  (N2+1%O2, 1050 °C) a des 
caractéristiques attendues pour un bon isolant. L’oxyde (recuit) issu du procédé plasma 
montre des caractéristiques très voisines mais avec quelques spécificités qui peuvent nuire 
aux propriétés à l’interface. Si nous considérons maintenant les empilements contenant la 
couche riche en silicium, ils sont, après les différents recuits, très différents des oxydes. 
L’accroissement du temps de recuit oxydant améliore les caractéristiques diélectriques du 
matériau et conduit à l’apparition de charges fixes et mobiles. L’augmentation du nombre de 
recuits oxydant conduit à une diminution significative de la charge fixe mais pas de la charge 
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mobile. La présence de cette charge mobile semble indiquer la présence de sites récepteurs de 
trous. Le déchargement rapide indique par contre un dépiégeage aisé. La relation entre la 
présence des  nanocristaux et cette charge mobile indique le rôle de ceux-ci. Le déchargement 
rapide a été attribué a l’émergence de deux difficultés : l’apparition de nanocristaux sur le 
substrat de silicium et à la quasi percolation des nanocristaux (confirmée par MET). Pour 
éviter, la présence d’une percolation trop importante des nanoamas de silicium et leur 
croissance à l’interface du substrat, nous avons réalisé successivement le dépôt de suboxyde 
et de  l’oxyde de contrôle sans recuit entre les deux dépôts. L’objectif de cette procédure était 
de réduire significativement la taille des nanoamas de silicium sans en réduire le nombre. 
Après les procédures habituelles de recuits, nous avons observé un comportement du MOS 
avec l’apparition d’une charge fixe avec une très faible charge mobile, accompagnée surtout, 
après polarisation à -6V, d’un phénomène de rétention de charge permanent de 7,6 ×1011 cm-2. 
La rétention sur plusieurs mois est une donnée très encourageante. Malheureusement, 
l’apparition d’une charge fixe associée et l’apparition aisée de porteurs minoritaires en 
inversion indique la présence d’une interface mal contrôlée. 
En définitive, cette procédure semble prometteuse mais elle se heurte à deux difficultés. Tout 
d’abord la charge stockée va dépendre de la quantité de silicium présente dans la grille 
flottante. De plus, tout processus de percolation va s’avérer nuisible à la rétention de charge 
en particulier lorsqu’il se forme des amas de silicium à l’interface du substrat. 
En perspective, une possibilité pour éviter la croissance de nanoamas de silicium sur le 
substrat de silicium serait :  
- de faire croitre on oxyde plasma à l’interface d’environ 2 nm, puis de déposer la couche 
suboxyde.  
- de réaliser le recuit azote et le premier recuit oxydant pour créer les nanocristaux et guérir 
les premiers défauts 
- de déposer l’oxyde plasma de contrôle  
- de réaliser le dernier recuit oxydant pour fixer l’épaisseur de l’oxyde tunnel et limiter la 
présence de défauts. 
Les deux recuits oxydants en dehors de la création de l’oxyde tunnel sont réalisés pour limiter 
la création de défauts susceptibles de piéger la charge fixe. Cette procédure est toutefois 
délicate car l’épaisseur de l’oxyde tunnel doit aussi être suffisante pour éliminer les défauts 









Annexe I : Préparation d’échantillons pour l’étude MET 
 
Réaliser des images en microscopie électronique à transmission nécessite 
préalablement la réalisation d’un échantillon suffisamment mince pour être transparent aux 
électrons (inférieur à 100 nm d’épaisseur). Dans le but d’étudier l’échantillon dans son 
épaisseur, la cross-section, ou vue sur la tranche, est la technique qui s’impose. 
Les étapes que nous avons suivies pour réaliser cet échantillon se déroulent de la façon 
suivante : 
Nous procédons d’abord à la découpe de morceaux d’échantillon de 4 mm par 2 mm (fig. AI-
1) à l’aide d’une scie diamantée, morceaux que nous collons face à face (fig. AI-2) puis 
mettons à 80°C sous presse pendant 4 heures minimum.  
 
Figure AI-1 : Découpe standard d’un morceau de plaquette de silicium destiné au collage 









Figure AI-2 : Illustration de l’étape de collage, cette étape est suivie de la presse à 80°C 
pendant 4 à 24 heures. 
 
Nous découpons ensuite à la scie diamantée des tranches de ce collage (fig AI-3). 
Après avoir collé à la cire une des tranches découpées (fig. AI-4) sur un pyrex, le polissage de 
la première face avec différents grains permet d’avoir une première face nette.  
 
Figure AI-3 : Illustration d’une découpe pour obtenir la tranche. 
Colle 
Face arrière 




Figure AI-4 : Tranche issue de la découpe du collage. 
L'étape suivante consiste à retourner la tranche sur le pyrex et procéder à 
l’amincissement puis au polissage de l’autre face pour atteindre une épaisseur inférieure à 50 
µm. Une concavité au centre de l’échantillon est ensuite réalisée à l’aide d’une meuleuse 
concave GATAN. Lorsque le silicium devient translucide (pour environ 10 µm d’épaisseur), il 
peut alors être retiré du pyrex et est alors collé sur une grille compatible avec le porte 
échantillon. L’amincissement ionique par deux faisceaux d’ions Ar+ est la dernière étape de la 
préparation : deux faisceaux d’ions argon situés à 7° par rapport à la surface de l’échantillon 
attaquent de part et d’autre de échantillon afin de procéder à l’amincissement contrôlé de 
l’échantillon jusqu’à l’obtention d’un trou. Ce dernier servira de repère pour les premiers 
réglages du microscope (fig AI-5). 
 
Fig AI-5 : Illustration de l’effet de la meuleuse concave GATAN suivit d’un amincissement 





Annexe II : Le traitement des images EFTEM 
 
Dans le but de pouvoir extraire des données des images EFTEM, comme la taille 
moyenne des particules ou la fraction volumique, il est nécessaire de traiter les images. 
Dans un premier temps, il est utile d’appliquer un faible éclaircissement ainsi qu’une 
augmentation du contraste de l’image (fig. AII-2a). Ensuite, on applique (une ou deux fois 
selon la netteté de l’image) un filtre qui va moyenner la couleur d’un pixel avec les couleurs 
des pixels environnants. Le renouvellement de cette étape permet d’effacer certains pixels 
aberrants, par exemple, un pixel foncé au centre d’une particule. Ce genre d’aberration se 
retrouve alors dans un niveau de gris acceptable pour l’étape suivante (fig. AII-1). Concernant 
les limites particules/couche, cette étape permet un lissage par un effet de flou. 
 
Figure AII-1 : Illustration de l’effet du double « mean3*3 » sur un pixel aberrant. 
 
L’étape suivante consiste à transformer l’image en couleur (niveaux de gris) en une 
image en noir et blanc. A l’aide d’un logiciel de traitement d’images, le but est de déterminer 
le point dans la balance des blancs, qui correspond le mieux à la limite particules/couche. 
L’image est alors composée uniquement de pixels noir et blanc (fig. AII-2b). La binarité de la 
composition de l’image va alors permettre l’extraction des données : pixels noirs et pixels 
blancs codent alors respectivement pour couche et particules. Leur décompte à l’aide d’un 
logiciel de traitement d’image est alors aisé. Pour obtenir la fraction volumique de particules 
dans la couche, il suffit alors de diviser le nombre de pixels blancs par le nombre de pixels 
que contient l’image. Cet outil permet alors de connaître la fraction volumique avec une 
précision dépendant principalement du nombre d’images traitées. Mieux encore, il permet de 
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délimiter des zones « pixels blancs » et les zones « pixels noirs ». Chaque zone peut alors être 
traitée indépendamment. En comptant le nombre de pixels maximal dans la longueur et la 
largeur de l’image pour chaque zone (fig. AII-2c), il est alors possible de trouver le diamètre 
moyen des particules (il faut alors veiller à exclure les particules en bord d’image, dans le cas 
contraire on sous-estime le diamètre !). 
 
Figure AII-2 : (a) image après éclaircissement puis recontrastage, (b) image traitée, (c) 






Annexe III : Modélisation de l’oxydation des nanocristaux 
de Si  
 
I - Modèle d’oxydation planaire de Deal et Grove (oxydation 1D) 
 
Lorsqu’une plaquette de silicium est exposée à une atmosphère oxydante (O2, H2O …) 
et à une température élevée (700-1100°C), une fine couche d’oxyde (SiO2) va se former en 
surface ; on appelle ce processus «oxydation thermique ». Il est ainsi possible d’obtenir des 
films de SiO2, d’épaisseur comprise entre le nanomètre jusqu’à quelques microns avec des 
caractéristiques bien contrôlées de l’interface Si/SiO2. L’oxydation se produit suivant les 
réactions suivantes : 
Pour une oxydation sèche (« dry ») :  
Si(s) + O2(g) → SiO2(s) 
Pour une oxydation humide (« wet ») : 
Si(s) + H2O(g) → SiO2(s) + H2(g) 
Au fur et à mesure que l’oxydation avance, l’interface Si/SiO2 se déplace dans le silicium 
massif. A cause du rapport des densités moléculaires entre le silicium cristallin (5 × 1022 cm-3) 
et la silice (2,2 × 1022 cm-3), l’épaisseur de silicium consommé représente 44% de l’épaisseur 
finale d’oxyde. 
La cinétique d’oxydation est en général décrite par le modèle de Deal&Grove 
[Deal65] ou modèle linaire-parabolique. Ce modèle décrit bien le phénomène pour des 
températures allant de 700°C à 1300°C, pour des pressions partielles comprises entre 0,2 et 
25 atm et des épaisseurs comprises entre 30 nm et quelques microns. 
Le modèle de Deal et Grove est basé sur l’étude de l’oxydation d’un substrat de 
silicium [Deal65]. L’oxyde créé est d’épaisseur Lox. La figure AIII-1 présente les trois flux 
considérés dans le modèle de Deal et Grove : le flux d’espèces oxydantes venant du gaz à 
travers la surface de l’oxyde (F1), le flux d’espèce oxydante à travers la couche d’oxyde (F2) 














Figure AIII-1 : Représentation schématique des flux dans le modèle de Deal et Grove 
 
Le flux F1 d’espèces oxydantes à  travers la surface de l’oxyde est défini par : 
)(1 sgg CChF −=      (AIII-1) 
Avec   hg : Coefficient de transfert de masse,  
Cs : Concentration d’espèces oxydantes au niveau la surface de l’oxyde 
Cg, la concentration d’espèces oxydantes dans le gaz. 
Le coefficient de transfert de masse est proportionnel au coefficient de diffusion de 
l’espèce oxydante et à l’épaisseur de la couche de gaz proche de la surface. D’après la loi de 
Henry, qui stipule que la concentration d’espèce oxydante dans un solide est proportionnelle à 
la pression partielle de cette espèce oxydante en surface du solide, nous pouvons écrire : 
sHPC =0       (AIII-2) 
gHPC =*       (AIII-3) 
avec H: Coefficient de proportionnalité ou constante de Henry, Ps : Pression partielle de 
l’espèce oxydante en surface, Pg : Pression partielle de l’espèce oxydante dans le gaz, C0 : 
Concentration de l’espèce oxydante à la surface intérieure de l’oxyde, C* : Solubilité de 
l’espèce oxydante dans SiO2. 









      (AIII-5) 
En combinant les équations AIII-1 et AIII-5, le flux F1 d’espèces oxydantes à travers la 
surface de l’oxyde s’exprime de la manière suivante : 
)*( 01 CChF −=      (AIII-6) 
avec h, le nouveau coefficient de transfert de masse qui est défini comme : 
HkT
hh G=
 .     (AIII-7) 











   (AIII-8) 
avec Ci: Concentration d’espèce oxydante proche de l’interface oxyde/Silicium, Deff : 
Coefficient de diffusion effectif des espèces oxydantes à travers l’oxyde. 
Le flux F3 qui correspond à la réaction chimique d’oxydation à l’interface SiO2/Silicium est 
décrit par : 
irCkF =3       (AIII-9) 
avec  kr : Coefficient de réaction à l’interface. 
Ces trois flux sont égaux à l’équilibre : 
321 FFF ==       (AIII-10) 







+= 2      (AII-11) 
Soit :  
)(² τ+=+ oxoxox tBALL     (AIII-12) 
avec,  
BALL /)²( 00 +=τ      (AIII-13) 
On peut alors définir les coefficients de Deal&Grove A et B tels que :  




* /2 NCDB eff=      (AIII-15) 
avec N1: Nombre d’espèces oxydantes incorporées dans un volume de la couche d’oxyde, tox : 
Temps d’oxydation 
L0 est l’épaisseur d’oxyde initiale à t=0. 
L’équation AIII-12 peut être simplifiée pour de faibles temps d’oxydation. Dans ce cas 
le processus est limité par réaction à l’interface (Lox²<A*Lox) : 
)()/( τ+×= oxox tABL    (AIII-16) 
Il s’agit de l’équation linéaire de la cinétique d’oxydation. Le coefficient B/A est 
appelé coefficient linéaire de Deal et Grove. 
 
Pour des temps d’oxydation importants, l’oxydation est limitée par la diffusion et  
l’équation AIII-12 peut être simplifiée ainsi : 
)( τ+×= oxox tBL      (AIII-17) 
Il s’agit de l’équation parabolique de la cinétique d’oxydation. Le coefficient B est 
appelé coefficient parabolique de Deal et Grove. 
 
Le modèle de Deal et Grove est le modèle de base pour simuler l’oxydation du 
Silicium. Néanmoins, il présente des limites par rapport aux exigences actuelles en termes 
d’étude de l’oxydation. En effet, il n’est valable que si certaines conditions préalables sont 
respectées : 
- L’espèce oxydante doit être soit de l’O2 soit du H2O. 
- Les surfaces doivent être planes 
- Les épaisseurs d’oxydes doivent être supérieures à 30 nm. 
 
Pour des oxydes fins (<10 nm), largement utilisés dans la technologie CMOS, le 
modèle de Deal et Grove n’est plus du tout adapté. En effet, la vitesse de croissance de 
l’oxyde mesurée expérimentalement est bien plus élevée que celle prévue par le modèle de 
Deal et Grove. Pour pouvoir étudier la cinétique de croissance des oxydes fins plusieurs 
modèles d’oxydation ont été mis au point, l’idée commune de tous ces modèles étant 
d’introduire des termes correctifs dans l’expression du taux d’oxydation. Le premier modèle 
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est le modèle de Massoud, Plummer et Irene [Massoud85]. Il est basé sur des mesures très 
précises par ellipsométrie in-situ des oxydes fins. Le deuxième modèle d’oxydation est le 
modèle de Han et Helms [Han87] qui est très proche du modèle précédent.  
Dans le cas des structures non planes comme les nanocristaux de Si, l’étude de 
l’oxydation est beaucoup plus complexe et le modèle de Deal et Grove n’est plus adapté. En 
effet, outre la géométrie différente, des effets de contraintes peuvent apparaître et il faut aussi 
tenir compte de la nature visqueuse ou élastique de l’oxyde. D’autres modèles d’oxydation 
ont par conséquent été mis au point tels que le modèle de Kao [Kao87, Kao88] pour 
l’oxydation à 2D (adapté au cas des nanofils Si) ou le modèle d’Omachi [Omachi01] pour 
l’oxydation à 3D (nanocristaux de Si). Plus récemment, Coffin et col. [Coffin06] ont adapté le 
modèle d’oxydation de strcutures non planes au cas particulier de nanocristaux de Si enrobés 
dans une couche mince de silice et l’ont validé par une comparaison avec des résultats 
expérimentaux. Il s’agit de ce modèle que nous allons décrire dans la section suivante.  
 
 
II - Simulation de l’oxydation de nanocristaux de Si sphériques (oxydation 
3D) 
II.1 - Ecriture du taux d’oxydation 
Les trois flux décrivant le processus d’oxydation dans le cas de l’oxydation planaire 
sont aussi présents dans le cas de l’oxydation d’objets sphériques. Ce processus peut être 
illustré par la figure AIII-2. Les flux F1 correspondant au transfert de masse vers la surface de 
l’oxyde et le flux F3 concernant la réaction à l’interface Si/SiO2 sont identiques au modèle 
précédent et sont donnés par les équations A.1 et A.8. Seul va être modifié le flux F2 de 
diffusion de l’O2 dans l’enveloppe d’oxyde.  
Le flux F2 relatif à la diffusion de l’oxydant dans l’oxyde est donné par la formule classique: 
dr






Figure AIII-2 : Schéma d’un nanocristal de Si entouré par une enveloppe de SiO2, montrant 
les 3 flux mis en jeu au cours de l’oxydation. Sont également indiquées la contrainte normale 
et en compression σ à l’interface Si/SiO2 et la contrainte en tension dans le volume de l’oxyde 
P.  
 
On considère le régime permanent de diffusion décrit par l’équation de Laplace que nous 









∂=∇     (AIII-19) 
La solution de cette équation est donc un fragment d’hyperbole : 
C(r) = A + B/r    (AIII-20) 
Les constantes A et B sont déterminées par les conditions aux limites suivantes, 
pour r = a, C(r = a) = CI = A + B/a    (AIII-21) 
pour r= b, C(r = b) = CI = A + B/b   (AIII-22) 
En combinant les équations (AIII-21) et (AIII-22) on trouve : 
ba
abCB O −=
)C-( I  et 
ba
bCaA O−
−= IC     (AIII-23) 







−=    (AIII-24) 







Si on considère que l’on est dans un état stationnaire, les trois flux sont égaux et nous 
pouvons écrire que : 







F1 = F2 pour r= b et F2 = F3 pour r = a   (AIII-25) 
Et si on pose x = b-a qui définit la dimension de l’enveloppe d’oxyde, on obtient le taux 




















=    (AIII-26) 









=  dans le cas du modèle de Deal et Grove. 






da    (AIII-27) 
L’évolution du processus d’oxydation à 3D est donc décrite par les équations (AIII-26) et 
(AIII-27). 
 
II.2 - Définition des contraintes lors de l’écoulement visqueux de la silice 
Comme cela a été initialement montré dans le cas d’oxydation d’objets 2D par Kao et 
col [Kao87, Kao88], l’étude de l’oxydation de structures non planes de silicium doit prendre 
en compte l’influence de contraintes à l’interface Si/SiO2 et dans le volume de l’oxyde. 
Comme pour les structures cylindriques, lorsque le nanocristal de Si est oxydé, on observe la 
formation d’un nouvel oxyde au niveau de l’interface Si/SiO2. A cause de l’expansion du 
volume (due à la différence de volume entre le Si et le SiO2) le nouvel oxyde va pousser 
l’ancien oxyde et il va donc y avoir un réarrangement de l’ancien oxyde par écoulement 
visqueux. Cette déformation de l’oxyde va générer comme dans le cas 2D, une contrainte 
normale et en compression σ au niveau de l’interface Si/SiO2 et une contrainte en tension P 
(ou pression hydrostatique) dans le volume de l’oxyde (fig. AIII-2). Par convention, est 
considérée comme positive la contrainte P en tension et négative la contrainte σ en 
compression.  
On obtient l’expression de la contrainte normale à l’interface par les lois de 
l’écoulement visqueux de l’oxyde. Dans le cas d’objets sphériques, elle s’écrit: 
)11(4 33 ba
−ηβ−=σ     (AIII-28) 
η étant la viscosité et β la constante de vitesse de l’oxyde qui dépend de la vitesse de l’oxyde 
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à l’interface La contrainte normale a pour effet de diminuer le coefficient de réaction à 
l’interface ks en ajoutant à l’énergie d’activation, l’énergie supplémentaire mise en jeu par 
l’expansion de l’oxyde.  
)exp(
kT
ksoks Ωσ=     (AIII-29) 
Ω est la différence de volume entre l’oxyde et le Si, ks0 est le coefficient de réaction à 
l’interface lorsque les contraintes sont nulles.  
De même la contrainte en tension P (pression hydrostatique) créée dans le volume de 
l’ancien oxyde qui est étiré et poussé vers la surface extérieure, est donnée dans le cas de 




P ηβ=      (AIII-30) 
Une augmentation de la contrainte en tension va faciliter le transport de l’oxydant en 
augmentant sa diffusion et sa solubilité dans le Si, tout en diminuant la viscosité η, autrement 












o=     (AII-32) 
)exp( Po α−η=η     (AIII-33) 
D0, C0*, η0 sont respectivement les valeurs à l’équilibre (en l’absence de contrainte) du 
coefficient de diffusion, de la solubilité et de la viscosité. Va et Vs sont les volumes 
d’activation de la diffusion et de la solubilité. α est un paramètre empirique.  
Les deux contraintes σ et P sont fonction de la viscosité qui dépend considérablement 
de la température d’oxydation. Cette dernière diminue fortement lorsque la température 
augmente. Ainsi, les contraintes normale et hydrostatique deviennent très grandes (en valeur 
absolue) lorsque la viscosité est élevée, c'est-à-dire pour les basses températures pour 
lesquelles l’écoulement de l’oxyde est plus difficile. 
 
II.3 - Reformulation du taux d’oxydation et résolution du système d’équations 
L’expression donnant le taux d’oxydation peut alors être réécrite en prenant en compte 
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ksoC /)(230 ==     (AIII-37) 
Les termes C10 et C30 sont obtenus grâce à la constante linéaires (B/A)DG et à la constante 
parabolique BDG du modèle linéaire de Deal et Grove [Deal65]. Elles dépendent uniquement 
de l’orientation cristalline du Si et de la température. Le terme C20 dépend du coefficient de 
transport du gaz h qui dépend à son tour de la configuration du four. L’évolution en fonction 
du temps du taux d’oxydation a été résolue sous MATLAB par la méthode de Runge-Kutta en 
utilisant non pas une méthode pas à pas comme proposé par Kao et col. mais une approche 
non linéaire implicite (Runge Kutta modifié) [Fazzini11].  
 
II.4 - Programme de simulations 
Les paramètres d’entrée et de sortie de ce modèle sont donnés dans l’interface graphique 
montrée sur la figure AIII-3. En entrée du programme de simulations, il suffit de rentrer les 
conditions de recuit (température, durée, atmosphère) ainsi que les dimensions initiales des 
nanocristaux (taille et enveloppe d’oxyde à t = 0). En sortie, sont données l’évolution du 
rayon du nanocristal, de son enveloppe d’oxyde ainsi que celle des contraintes mises en jeu. 
Ce programme permet, en plus de l’oxydation de nanocristaux sphériques, de simuler 




Fig. AIII-3: Interface graphique du logiciel de simulations de l’oxydation du Si [Fazzini11].  
 
Ce modèle, développé par Coffin et col [Coffin 06] a été mis au point pour le cas 
précis d’une population de nanocristaux de Si enrobés dans des couches minces de silice et 
est donc parfaitement adapté à notre étude. La comparaison entre ce modèle et les résultats 
expérimentaux (mesure des tailles des nanocristaux et enveloppes d’oxyde) a permis à 
[Coffin06] et col. de montrer que l’oxydation des nanoparticules de Si pouvait bien être 
prédite par un modèle de type Deal et Grove étendu à 3D, en considérant une déformation de 
l’oxyde par écoulement visqueux. Cette oxydation est retardée par la présence de contraintes, 
à l’interface entre les nanocristaux de Si/SiO2 et dans le volume de l’oxyde. Elle est d’autant 
plus lente que les nanocristaux sont petits. Elle est de plus limitée par la réaction et les deux 
contraintes, celle en compression à l’interface qui diminue le coefficient de réaction ks et 
celle en tension dans le volume, qui modifie la viscosité et le transport de l’oxydant, qui 
doivent être prises en compte.  
Nous avons donc utilisé ce modèle pour prédire l’oxydation après recuit sous 
atmosphère faiblement oxydante des nanocristaux de Si élaborés dans ce travail de thèse ainsi 
que celle du substrat de Si, donnant lieu à la formation de l’oxyde tunnel. Le modèle initial 
développé par Coffin et col. ne prenait cependant pas en compte le taux d’O2 dans le recuit, 
dont l’effet est faible sur l’oxydation 3D mais peut être dramatique dans le cas de l’oxydation 
planaire. Nous allons définir dans la section qui suit les principales modifications à apporter 




II.5 - Effet de la pression partielle d’O2 
D’après Deal et col. [Deal65], dans le cas d’une oxydation planaire, la pression 
partielle d’O2 (PO2) influence uniquement  la concentration à l’équilibre d’O2/SiO2 (Co*). 
Ainsi, Co* varie linéairement avec PO2. La pression partielle d’O2 modifie donc les 
coefficients parabolique B et linéaire B/A de Deal et Grove que l’on retrouve dans 
l’oxydation 1D mais aussi la constante C10 dans le cas de l’oxydation 3D qui dépend de ce 
dernier. Ces termes deviennent dépendants non plus seulement de la température du recuit 
mais aussi de la pression partielle d’O2, PO2 : 
C10 (T,P)/C10(T,Patm)= P/Patm        (AIII-38) 
Plus récemment, Lie et col. ont étudié l’effet de la pression partielle d’O2 sur 
l’oxydation d’une plaquette de Si. Ils ont montré que la constante parabolique B variait 
linéairement avec P comme dans le modèle de Deal et Grove alors que la constante B/A 
variait en Pm avec m = 0,7. Ainsi, pour ce qui est de l’oxydation 3D, la constante C10 varie 
en P0.7 et la constante C30 varie en P-0.3. On obtient les expressions suivantes : 
C10 (T,P)/C10(T,Patm)= (P/Patm)0.7  (AIII-39) 
et 
C30 (T,P)/C30(T,Patm)= (P/Patm)-0.3  (AIII-40) 
 
Ces deux corrections (celle de Deal et Grove et celle de Lie) ont été testées dans le 
chapitre IV lorsqu’il s’est agit de prédire l’oxydation du substrat de Si et des nanocristaux de 
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Annexe IV : Caractérisations électriques 
 
L’échantillon, comme nous l’avons vu dans le chapitre 3, est une plaquette de silicium 
sur laquelle repose une ou plusieurs couches destinées à être étudiées sur le banc C(V). La 
métallisation face avant est sous forme de plot en aluminium de différentes formes et tailles 
alors que la face arrière est un contact ohmique Au-Si. Ce type de contact est obtenu par recuit 
à la température eutectique dans du diazote dans le but de faire diffuser une partie de la 
couche d’or déposée par pulvérisation dans le silicium. 
Afin de réaliser des mesures C(V) sur le banc Signatone, nous avons procédé de la 
manière suivante : 
Le support de l’échantillon est placé sur une plaque relié à un circuit hydraulique qui permet 
de réguler sa température. Elle est fixée à 25°C pour des raisons techniques évoquées dans le 
chapitre 5.  
Ce support a été préalablement recouvert d’or par évaporation pour des raisons de 
compatibilité avec la face arrière. Des tests réalisés avec de la pate conductrice contenant des 
particules d’Ag n’ont pas montré de changements significatifs dans les résultats. Etant une 
étape à la fois coûteuse en temps et risquée pour l’échantillon (ex : casse au nettoyage) nous 
avons donc établi le contact entre la plaquette et le support de la manière la plus simple.  
Ce support est relié à la masse du système. Le contact est pris sur la partie dorée du support. 
 
 
Figure AIV-1 : photos du montage. La pointe de gauche, à la masse, est en contact avec la 




Figure AIV-2 : Schéma du montage faisant apparaître le support chauffant (a), la plaque sur 
laquelle fut déposé de l’or (beige et jaune) et la plaquette de silicium en bleu sur laquelle 
reposent les plots d’aluminium. 
 
Le contact en face avant est pris sur l’un des plots peuplant la surface de la plaquette à 
l’aide d’une pointe. Lors de la mesure, l’échantillon est soumis à un signal de fréquence fixée 
(1 kHz ou 1 MHz). Le balayage s’effectue par l’application d’une tension continue à laquelle 




Dans nos mesures C(V), le circuit de mesure adopté est un circuit parallèle. Comme 
observé sur les mesures, il y a, dans certaines conditions, un décalage entre les valeurs des 
capacités à 1 MHz et à 1 kHz. Cette différence vient des valeurs élevées des capacités 
mesurées quand l’épaisseur devient très faible vis-à-vis de la résistance (contact) probable en 
série dans l’empilement. 
 















On écrit   
Une identification du terme imaginaire entre 1/Z1 et 1/Z2 donne 
 
   
 
On remarque alors que lorsque la fréquence augmente le terme au dénominateur 
R2C2ω2 devient plus grand.  
Si le terme capacitif est assez grand et si la résistance en série existe, la capacité lue au 
pont avec le modèle « circuit parallèle » est alors minorée par une perturbation liée à la 
résistance en série. Cet abaissement de la valeur lue (C’) sur la mesure en parallèle sera 
d’autant plus important par rapport à la capacité réelle (C) quand la fréquence d’analyse 
augmentera.  
De ce fait, les mesures de capacité à haute fréquence sont sous-estimées pour les 
épaisseurs les plus faibles. 
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